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1.1. Title. 
“Surface modification of Ni-EC for improvement properties of corrosion and wear 
resistance”. 
1.2. Introduction. 
Micro-embossing of soft materials is gaining considerable technological relevance for 
the design and production of 3D micro patterned surfaces for optical lenses, 
microfluidic devices, micro-shaped tubes or imprinting technologies. One of the most 
important challenges of micro-embossing is to achieve adequate pattern transfers into 
the working material for large productions series. These techniques require moulding 
materials with high hardness and toughness properties.  
In this context electro-deposited nickel, in combination with photolithographic 
techniques, is a moulding material often used for micro-embossing applications. 
Generally speaking, Ni complies with hardness and strength requirements; however, it 
does not show good wear-resistance properties, affecting the performance of the moulds 
when operating in mass production. In order to overcome these disadvantages ion 
implantation is proposed as an alternative to improve the surface hardness and wear 
resistance of electro-deposited Ni surfaces. Moreover, as ion implantation can be run at 
room temperature, it does not modify the net-shape of the target substrates since the 
impinging energies are far above those producing undesired sputtering/roughening 
effects. 
1.3. Objectives. 
The main objective of this work is to improve the corrosion and wear resistance in 
aggressive media of the electrodeposited nickel -Ni-EC- without altering the initial 
dimensions of the sample and preserving their original chemical stability. This is 
important because micro-embossing processes involve the use of wet media, such as 
inks, for instance in imprinting applications. 
In order to achieve these goals, a sequential co-implantation of Cr+ and N+ has been 
performed and compared to single-step implantations of the same ions. 
In addition, different studies have been performed to understand the physical and 
chemical mechanisms that determine changes in the chemical composition, the 
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formation of new crystalline phases on the implanted samples depending on the 
implantation dose and energy. Further studies were performed in order to characterize: 
ion implantation profiles of Ni-EC by means of surface analytical techniques; the 
corrosion behaviour of the treated specimens in neutral, acid and alkali media to 
establish corrosion kinetics and thermodynamic parameters, that allow identifying the 
conditions that improve corrosion resistance; hardness and wear resistance of the 
implanted samples to evaluate the wear rate according to the dose and implantation 
energy used. All of them to define the optimal treatment conditions that enable to 
improve wear resistance in acidic media. 
1.4. Results. 
Ni-EC implanted with Cr+ at energies of 140 KeV and doses of 3·1017 ions Cr+/cm2 
shows the maximum atomic percentage of chromium incorporated into the nickel matrix 
(35% at. Cr localized at 40 nm). Increasing the energies and decreasing the dose of 
implantation modifies the profile of chromium decreasing the Cr+ content and the 
maximum depth. 
Chromium implantation improves corrosion behaviour of the Ni-EC in neutral and 
acidic media as result of the presence of chromium oxide and hydroxide, Cr2O3 and 
Cr(OH)3, but it does not improve hardness, wear and tribocorrosion behaviour. 
Ni-EC implanted with N+ shows a maximum of nitrogen for implantation energies of  
70 KeV and a dose of 3·1017 ions N+/cm2. For this condition the maximum 
concentration of N+, 29% at., is located at 78 nm.  
At this condition, the nitrogen is incorporated into the nickel matrix and forms nickel 
nitrides -Ni3N and Ni4N- having detrimental effect on corrosion resistance but 
promoting significant increases in hardness and wear resistance. By decreasing the dose 
or the implantation energy, the N+ content and maximum depth decreased. 
Ni-EC co-implanted with Cr+/N+ shows two concentration profiles. The depth of the 
maximum of nitrogen is larger than that the chromium. These profiles overlapped when 
the N+ implantation energy decreases. For constant implantation energies of Cr+ at  
140 KeV and dose of 3·1017 Cr+ ions/cm2 and nitrogen energies of 70 KeV and doses of 
3·1017 N+ ions/cm2 the Cr atomic concentration is 35% at. Cr, at 32 nm and 36% at. N at 
100 nm of depth. If the energy, doses or even the implantation ion order are modified, 
the concentrations and depths decreased. 
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Cr+/N+ co-implantation lead to the formation of different phases: chromium oxide  
-Cr2O3 and Cr(OH)3-, nickel nitrides -Ni4N, Ni3N- and chromium nitrides -CrN and  
-Cr2N-.  
Chromium oxides enhance the nickel passive layer improving the corrosion behaviour, 
chromium and nickel nitrides increase hardness resulting in a greater hardening effect 
than that achieved just with nitrogen.  
Ni-EC implanted with Cr+/N+ improves corrosion, hardness, wear and wear-corrosion 
behaviour. Ni-EC co-implanted with Cr+/N+ at high nitrogen energy -70 KeV- shows 
the better behaviour due to a higher incorporation of chromium and nitrogen into the 
nickel matrix in chromium oxide forms -Cr2O3 and Cr(OH)3- chromium nitrides -CrN, 
Cr2N- and nickel nitrides -Ni3N, Ni4N-. 
1.5. Conclusions. 
The main conclusion is that Ni-EC co-implanted with ion of Cr+/N+ allows combining 
the improvement of hardness, corrosion, wear and tribocorrosion resistance.  
o The hardness and wear resistance is similar to the implanted samples with 
equivalent doses only N+, but without introducing deleterious effects in 
corrosion resistance as occurring in the Ni-EC implanted with N+. The corrosion 
behaviour of the nitrogen implanted samples revealed that the presence of 
nitrides, Ni3N and Ni4N, are detrimental for the chemical stability of the Ni-EC 
surfaces but increases the hardness and improves the wear resistance of the  
Ni-EC. 
o The improvement in corrosion resistance is analogous to the Ni-EC implanted 
with Cr+ under the same conditions as a result of the contribution of chromium 
oxides, Cr2O3 and Cr(OH)3, that enhance the passive nature of the Ni-EC 
untreated although there were no significant effects on the wear resistance 
properties of the Ni surfaces. 
Only a pseudo bi-layer structure consisting of a buried film containing hard nitride 
phases and a protective Ni-Cr surface oxides film on top, can provide enhanced 
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2.1. Título. 
“Modificación superficial del Ni-EC para mejora de sus propiedades de resistencia a la 
corrosión y al desgaste”. 
2.2. Introducción. 
Los procesos de micro-estampación de materiales blandos están adquiriendo una 
considerable relevancia tecnológica para el diseño y la producción de superficies con 
patrones 3D a escala micro para lentes ópticas, dispositivos microfluídicos, tubos micro-
formados o tecnologías de impresión. Uno de los retos más importantes a los que se 
enfrentan estos procesos de microestampación es lograr la adecuada transferencia de 
patrones en el material de trabajo a gran escala. Estas técnicas requieren de materiales 
para la fabricación de los moldes con una elevada dureza y tenacidad. 
En este contexto, el níquel depositado electroquímicamente, Ni-EC, en combinación 
con técnicas fotolitográficas, es un material empleado frecuentemente en la fabricación 
de los moldes para este tipo de aplicaciones. En general, el Ni cumple con los requisitos 
necesarios de dureza y resistencia; sin embargo, no presenta buenas propiedades de 
resistencia al desgaste, lo que afecta al rendimiento de los moldes cuando se trabaja en 
producción en masa. Con el fin de superar estas desventajas, se propone la implantación 
iónica como una alternativa para mejorar la dureza superficial y la resistencia al 
desgaste de las superficies de Ni electro-depositadas. Además, esta técnica de 
modificación superficial, se realiza a temperatura ambiente y no modifica la forma de 
los sustratos ya que las energías de impacto están muy por encima de las que producen 
efectos no deseados de pulverización y/o rugosidad. 
2.3. Objetivos. 
El objetivo principal de este trabajo es mejorar la resistencia a la corrosión y la 
resistencia al desgaste en medios agresivos del níquel depositado electroquímicamente  
-Ni-EC-, sin alterar las dimensiones iniciales de la muestra y preservando su estabilidad 
química original. Esto es importante porque los procesos de micro-grabado implican el 
uso de líquidos, como las tintas que se utilizan en los procesos de impresión, que 
pueden ser agresivos. 
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Para lograr estos objetivos, se ha evaluado el efecto de la co-implantación secuencial de 
Cr+ y N+ y los resultados se han comparado con los obtenidos de los tratamientos de 
implantación realizados con uno sólo ión. 
Además, se ha realizado la caracterización de las muestras para entender los cambios en 
la composición química y en la microestructura de las muestras implantadas en función 
de la dosis y de la energía de implantación, así como su influencia en las propiedades de 
desgaste y corrosión. Para la caracterización completa de las diferentes condiciones de 
implantación se han estudiado: los perfiles de implantación del Ni-EC mediante técnicas 
de análisis de superficie; el comportamiento frente a la corrosión en medios neutros, 
ácidos y alcalinos, con el fin de establecer los parámetros termodinámicos y cinéticos de 
la corrosión que permitan identificar las condiciones de implantación que mejoran la 
resistencia a la corrosión; y, la dureza y la resistencia al desgaste de las muestras 
implantadas. La determinación de la tasa de desgaste en las muestras implantadas para 
cada una de las dosis y energías de implantación empleadas, permitirá definir las 
condiciones óptimas de tratamiento que promueven mejoras en la resistencia al desgaste 
en seco y en medios ácidos en la resistencia a la tribocorrosión. 
2.4. Resultados. 
Ni-EC implantado con Cr+ a energías de 140 KeV y dosis de 3·1017 iones Cr+/cm2 
muestra que el máximo porcentaje atómico de cromo incorporado en la matriz de níquel 
es 35% at. y está localizado a una profundidad de 40 nm. El incremento de la energía y 
la disminución de la dosis de implantación modifican el perfil de concentración del 
cromo, disminuyendo su contenido y la profundidad en la que se localiza su máximo de 
concentración.  
La implantación con cromo mejora el comportamiento frente a la corrosión del Ni-EC 
en medios neutros y ácidos como resultado de la presencia de óxidos e hidróxidos de 
cromo, Cr2O3 y Cr(OH)3, pero no mejora la dureza, ni el desgaste, ni el comportamiento 
frente a tribocorrosión.  
Ni-EC implantado con N+ muestra un máximo de concentración de nitrógeno de 29% at. 
localizado a una profundidad de 78 nm para una energía de implantación de 70 KeV y 
una dosis de 3·1017 iones N+/cm2.  
Para esa condición de implantación, el nitrógeno se incorpora dentro de la matriz del 
níquel dando lugar a la formación de nitruros de níquel, -Ni3N and Ni4N- los cuales 
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tienen un efecto negativo en la resistencia a la corrosión, pero promueven un 
significativo aumento de la dureza y de la resistencia al desgaste. La disminución de la 
dosis o de la energía de implantación promueve una disminución del contenido de 
nitrógeno incorporado y de la profundidad en donde se localiza su máximo de 
concentración.  
Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ presenta dos perfiles de concentración. La 
profundidad a la que se localiza el máximo de nitrógeno es mayor que la del cromo. 
Estos perfiles se solapan cuando la energía de implantación del N+ disminuye. Para 
energías de implantación de Cr+ de 140 KeV y dosis de 3·1017 iones Cr+/cm2 y energías 
de implantación de nitrógeno de 70 KeV y dosis de 3·1017 iones N+/cm2, la 
concentración atómica y localización de cada uno de ellos es de 35% at Cr, a 32 nm y 
36% at. N a 100 nm de profundidad. Si la energía, la dosis o el orden de los iones co-
implantados es modificada, entonces tanto las concentraciones como las profundidades 
a las que se localizan los iones disminuyen. 
La co-implantación de Cr+/N+ promueve la formación de diferentes fases: óxidos de 
cromo -Cr2O3 and Cr(OH)3-, nitruros de níquel -Ni4N, Ni3N- y nitruros de cromo -CrN 
and -Cr2N-.  
Los óxidos de cromo contribuyen a reforzar la capa pasiva del níquel mejorando así el 
comportamiento frente a la corrosión. Así mismo, los nitruros de níquel y de cromo 
incrementan la dureza dando lugar a un mayor endurecimiento que el conseguido 
únicamente con la implantación de nitrógeno.  
El Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ mejora la resistencia a la corrosión, la dureza, la 
resistencia al desgaste y la resistencia a la tribocorrosión. La co-implantación del   
Ni-EC con Cr+/N+ a altas energías de nitrógeno -70 KeV- promueve el mejor 
comportamiento debido a la elevada concentración de cromo y nitrógeno incorporado 
en el níquel y la formación de óxidos de cromo -Cr2O3 y Cr(OH)3-; nitruros de cromo  
-CrN, Cr2N- y nitruros de níquel -Ni3N, Ni4N-. 
2.5. Conclusiones. 
El Ni-EC co-implantado con iones de Cr+/N+ permite combinar óptimas propiedades de 
dureza, resistencia a la corrosión, resistencia al desgaste y a la tribocorrosión.  
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o La dureza y la resistencia al desgaste es similar a la de las muestras implantadas 
con dosis equivalente de N+, pero sin reducir la resistencia a la corrosión como 
sucede en el Ni-EC implantado con N+. El comportamiento frente a la corrosión 
de las muestras implantadas con nitrógeno revela la presencia de nitruros de 
níquel, Ni3N y Ni4N, que dan lugar a un detrimento en la estabilidad química de 
la superficie del Ni-EC pero que en cambio favorecen el endurecimiento 
superficial y mejoran la resistencia al desgaste del Ni-EC. 
o La mejora de la resistencia a la corrosión es análoga al Ni-EC implantado con 
Cr+ bajo las mismas condiciones como resultado de la formación de óxidos de 
cromo - Cr2O3 y Cr(OH)3- que refuerzan la capa pasiva del Ni-EC, aunque no se 
observan efectos significativos en la mejora de las propiedades de resistencia al 
desgaste del Ni-EC.   
Sólo una estructura pseudo bi-capa consistente en la formación de nitruros y una 
película superficial de óxidos de Ni-Cr de carácter protector, conjuga una mejora en el 
comportamiento frente a tribocorrosión, manteniendo un buen comportamiento frente a 
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3.1. Diseño de superficies resistentes a la corrosión y al 
desgaste. 
El proceso de microtexturización superficial de materiales blandos, como plásticos o 
aluminio, se realiza mediante técnicas de estampación o grabado de precisión [1-10]. 
Estos procesos demandan materiales que posean una elevada dureza y resistencia a la 
corrosión, pero que al mismo tiempo sean fácilmente moldeables. Uno de los materiales 
que se emplea comúnmente en la fabricación de moldes de precisión en aplicaciones de 
micro-estampación, micro-grabado o impresión, es el níquel depositado 
electroquímicamente -Ni-EC- debido a sus buenas propiedades mecánicas y de 
resistencia a la corrosión.  
Sin embargo, el principal inconveniente que presenta el Ni-EC es su baja resistencia al 
desgaste, que afecta negativamente al rendimiento de los moldes cuando se fabrican 
grandes tiradas de piezas y cuyo comportamiento empeora aún más cuando trabaja en 
medios de pH extremos, bien sean ácidos o alcalinos. Precisamente, esta característica 
hace que los fenómenos de desgaste que se dan en presencia de las tintas utilizadas en 
los procesos de imprimación, limiten el rango de aplicaciones del Ni-EC a materiales 
blandos y a medios de baja agresividad -pH neutros-. Además, el Ni-EC presenta una 
elevada adherencia al plástico y al aluminio, lo que dificulta el proceso de desmoldeo 
final y, con frecuencia, provoca el rechazo de la pieza fabricada debido a la 
transferencia de material [4, 7-10].  
Existen diferentes técnicas de modificación superficial que permiten mejorar la 
resistencia a la corrosión, al desgaste y reducir la adherencia del níquel. La deposición 
física o química en fase de vapor -PVD o CVD respectivamente-, de recubrimientos 
protectores como el cromo duro o nitruros de cromo permiten mejorar estas propiedades 
[5]. Sin embargo, estas técnicas de deposición tienen la desventaja de producir el 
redondeo de los bordes y el llenado de las micro-cavidades, de manera que alterarían los 
patrones de micro-grabado previamente realizados en los moldes fabricados en Ni-EC. 
Por tanto, en principio estas técnicas no son las más idóneas para mejorar las 
propiedades de los moldes en este tipo de aplicaciones.  
La implantación iónica es una técnica de modificación superficial que permite mejorar 
la dureza y la resistencia al desgaste, así como la resistencia a la corrosión en medios 
agresivos sin introducir cambios dimensionales, ni alterar la morfología de la pieza. Por 
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ello esta técnica es especialmente idónea para el tratamiento de los moldes de micro-
grabado. Se trata de una técnica que consiste en la aceleración y proyección de iones 
contra una superficie. Como veremos en el capítulo siguiente, el tipo de ión, la energía 
de implantación y la dosis implantada, son los parámetros que caracterizan esta técnica 
de modificación superficial. Gracias a la energía cinética del ion, éste penetra en la red 
cristalina produciendo una alteración superficial en el comportamiento mecánico y 
químico, que promueve mejoras en la resistencia al desgaste, fricción y corrosión; así 
como también en las propiedades eléctricas, ópticas e incluso magnéticas, dependiendo 
del tipo de ion implantado. En la bibliografía se pueden encontrar numerosas referencias 
relativas a la implantación de distintos elementos como Ar, Xe, Zr, Au, Pt, Pb, Hg, Cr, 
P, Ta, B, Pd, Ti, N, Si y Mo entre otros [11-13].  
Desde el punto de vista de la resistencia a la corrosión, la implantación iónica permite la 
mejora del comportamiento frente a la corrosión en distintos sustratos metálicos 
mediante la implantación de Cr, Cu o Ti [14-17], elementos que promueven la 
formación de óxidos de carácter protector en la superficie metálica [11, 18].  
Análogamente, la implantación iónica de N, B, C, P, Ti promueve mejoras en la dureza 
superficial y en las propiedades tribológicas como resultado de la formación de nitruros, 
boruros, carburos, u otro tipo de precipitados finamente dispersados en la matriz 
metálica. Estas mejoras se han descrito, no solo para la mayor parte de los aceros, sino 
también para otras aleaciones metálicas, como las de aluminio o de titanio [19, 20].  
3.2. El níquel y sus aplicaciones. 
El níquel es un metal de transición de gran importancia económica y estratégica. Es 
además el quinto elemento más común en la tierra después del Fe, O, Si y Mg. Posee un 
elevado punto de fusión -1453ºC-, y presenta una estructura cúbica centrada en las caras 
que le confiere buena ductilidad y maleabilidad de manera que se puede laminar, pulir y 
forjar fácilmente. Además, se trata de un metal que forma aleaciones fácilmente y 
presenta una buena resistencia a la corrosión debido a la película de óxido que se forma 
de manera natural sobre su superficie cuando se expone a la atmósfera [21].  
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Desde el punto de vista termodinámico, el níquel es estable en medios neutros y 
alcalinos, en un rango de valores de pH comprendidos entre 8 y 12, figura 1, debido a la 
formación de óxidos e hidróxidos de carácter protector [22].  
Figura 1. Diagrama de Pourbaix del níquel puro-agua a 25ºC. 
Por el contrario, en medios ácidos el níquel se disuelve formando Ni2+ e H2 [22]. No 
obstante, en determinadas circunstancias el níquel es capaz de pasivarse aun estando en 
contacto con medios ácidos, como por ejemplo en H2SO4 0.5 M, aunque el mecanismo 
responsable de dicha pasivación es aún controvertido [21, 23]. Mientras que algunos 
autores consideran que dicha capa pasiva está principalmente formada por NiOH; otros 
afirman que su composición es fundamentalmente un óxido de níquel, NiO [21].  
En este sentido mientras que Sato y col., [24] indican que la disolución del níquel en 
medios ácidos está catalizada por los iones OH- de acuerdo a las siguientes reacciones: 
Ni+OH- → NiOH (ads) + e-          [Reacción 1] 
NiOH (ads) → NiOH+ + e-                  [Reacción 2] 
NiOH+ → Ni2+ + OH-                              [Reacción 3] 
Burstein y Wright [25] consideran que la pasivación en medios ácidos viene 
determinada en la primera de las reacciones por la formación de NiO (ads), en lugar de 
NiOH (ads), hecho que determinaría la velocidad de la reacción y la lenta disolución del 
níquel en condiciones ácidas. Por otra parte, Kawashima et al., [26] indican que la capa 
pasiva del níquel formada en una solución ácida de H2SO4 0.5M, está constituida 
principalmente por un oxihidróxido de níquel hidratado, NiOy(OH)2-2y mH2O. 

















Al margen de toda esta controversia, no cabe duda de que es precisamente, la buena 
estabilidad química del Ni, en un amplio rango de pH, la que hace que esté presente en 
una amplia variedad de aplicaciones.  
Según el Instituto de Desarrollo del Níquel [21], aproximadamente dos tercios de la 
producción del níquel va destinada a la fabricación de aceros inoxidables, figura 2, 
seguida de la fabricación de aleaciones de base níquel y níquel depositado 
electroquímicamente (Ni-EC) constituyendo ambas casi el 12 % y 10 % del consumo 












Figura 2. Distribución en porcentajes del consumo mundial del níquel. 
La importancia de las aleaciones de base níquel reside en su capacidad para soportar 
condiciones de trabajo muy severas que van desde atmósferas agresivas, elevadas 
temperaturas y grandes esfuerzos mecánicos. Estas características hacen que estas 
aleaciones de base níquel sean atractivas en una amplia variedad de aplicaciones en la 
industria química y petroquímica; en la industria de fabricación de papel; en la 
fabricación de turbinas de vapor para la industria de producción de energía y en la 
industria del plástico y embalaje. 
El Ni electroquímico, Ni-EC, se obtiene mediante un proceso que requiere del paso de 
corriente entre dos electrodos. El ánodo generalmente está formado por una malla de 
titanio recubierta de óxido de rutenio, y el cátodo está constituido por un hilo de níquel. 
Ambos electrodos se encuentran sumergidos en una disolución acuosa, conductora, de 
sales de níquel. De esta manera mientras un electrodo se oxida -ánodo-, en el cátodo se 
reduce el medio y se deposita el Ni. Por este método es posible obtener níquel de 
elevada pureza (>99.99% Ni) a partir de disoluciones que contienen cloruros o sulfatos 
de níquel.  






Si el medio contiene cloruros, las reacciones de oxidación-reducción que tienen lugar 
durante el proceso son:  
Reacción catódica (E0 -0.25V): Ni2+ (aq) + 2e-  Ni (s)                     [Reacción 4] 
Reacción anódica (E0 -1.35V): 2 Cl – (aq) Cl2 (g) + 2e-                            [Reacción 5] 
Reacción global (E equilibrio  -1.6V): 
 Ni2+ (aq) + 2 Cl –  Ni (s) + Cl2 (g)    [Reacción 6] 
Si por el contrario, el electrolito contiene sulfatos, se formaría ácido sulfúrico siendo las 
reacciones las siguientes: 
Reacción catódica (E0 -0.25V): Ni2+ (aq) + 2e-  Ni (s)                     [Reacción 7] 
Reacción anódica (E0 -1.23V): H2O (l)  0.5 O2 + 2 H+ (aq) + 2e-     [Reacción 8] 
Reacción global (E equilibrio  -1.48V):  
Ni2+ (aq) + H2O (l)  Ni (s) + 0.5 O2 (g) + 2H+ (aq)       [Reacción 9] 
Para prevenir la evolución del hidrógeno y su codeposición junto al níquel es necesario 
controlar el pH del electrolito, mediante la incorporación de disoluciones buffer, como 
por ejemplo ácido bórico. 
No obstante, los nuevos procedimientos desarrollados para la obtención de Ni-EC 
emplean cátodos de titanio, en los cuáles se deposita el níquel directamente reduciendo 
así el número de pasos del proceso de electrodeposición y simplificando el proceso de 
extracción y lavado [27].  
Mediante este procedimiento electrolítico se obtiene Ni de elevada pureza, 99.99%, 
cuya dureza está comprendida entre 200 y 500 HV. Su módulo de Young varía entre 
100-200 GPa y su resistencia a la fluencia es del orden de 1200 MPa, dependiendo de 
las condiciones de obtención empleadas [7]. Además, el Ni-EC al ser dúctil y maleable 
se puede procesar y laminar hasta espesores muy bajos, de pocos milímetros haciéndolo 
fácilmente manipulable para su uso en prensas de estampación y/o grabado; y posee una 
buena resistencia a la corrosión debido a la capa de óxido formada [28-30].  
Estas propiedades han permitido que en los últimos años el uso del Ni-EC haya 
experimentado un auge en aplicaciones de micro-grabado, micro-estampación e 
impresión. Sin embargo, su baja resistencia frente al desgaste, especialmente en medios 
agresivos, limita el tipo de aplicaciones del Ni-EC a materiales blandos y a medios de 
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baja agresividad, restringiendo su uso en los procesos de micro-estampación, micro-
grabado de materiales duros o abrasivos a escala industrial en pH alcalinos. Por otra 
parte, la elevada adhesión del Ni con algunos polímeros promueve la aparición de 
defectos durante la fabricación [7, 8]. Finalmente, la utilización de tintas de pH ácido, 
que además pueden contener pigmentos -partículas en suspensión- limita su uso en las 
aplicaciones de micro grabado y de impresión, respectivamente.  
En la actualidad, existen diferentes procedimientos y métodos de modificación 
superficial que han demostrado ser buenas alternativas para sortear la baja resistencia al 
desgaste y a la corrosión en pH extremos del Ni-EC, permitiendo así ampliar el nicho de 
aplicaciones en técnicas de micro-grabado y micro-estampación. Una de las 
metodologías empleadas para mejorar las propiedades tribológicas del Ni-EC es la 
deposición de recubrimientos de cromo duro. Sin embargo, las restricciones 
medioambientales han obligado a la sustitución de este procedimiento por otros 
procesos ambientalmente aceptables. Las aleaciones Ni-P, Ni-B constituyen una 
alternativa para mejorar propiedades de resistencia a la corrosión y al desgaste. Las 
aleaciones de Ni-P con contenidos de fósforo del orden de 7.9% se han utilizado como 
recubrimientos protectores frente a la corrosión y al desgaste de sustratos tanto 
metálicos como no metálicos; mientras que los recubrimientos de Ni-B proporcionan 
una alta dureza y resistencia al desgaste [31-33]. 
Por otra parte, la co-deposición de partículas duras dispersas en la matriz metálica de 
Ni, partículas cerámicas de Al2O3, TiO2, SiO2, y/o carburos de Si se ha descrito como 
una buena alternativa para mejorar la resistencia al desgaste del níquel [34, 35].  
Mientras que la deposición de monocapas auto-ensambladas (SAM), se ha propuesto 
como una alternativa de gran interés para minimizar la adherencia al plástico y mejorar 
los procesos de moldeo de litografía blanda, así como en aplicaciones de 
nanoelectrónica y biosensores [36]. 
No obstante, a pesar de las mejoras en las propiedades anticorrosivas y mecánicas que 
presentan estas alternativas, en las aplicaciones de micro-grabado, micro-estampación  e 
impresión en papel en el ámbito de las Bellas Artes, el material ideal es aquel que fuera 
inicialmente blando para permitir la realización de complejos patrones de impresión o 
grabado de manera precisa; con baja o nula adhesión, para facilitar los procesos de 
desmoldeo; que posea una elevada resistencia a la corrosión en medios agresivos; y que 
posteriormente pudiera ser endurecido para aumentar la resistencia al desgaste y con 
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ello la vida en servicio del material. Todo ello sin que el tratamiento de endurecimiento 
promueva cambios dimensionales en la pieza previamente trabajada con el patrón a 
replicar. 
En los últimos años las técnicas de haces de iones han surgido con fuerza como 
alternativa para modificar las propiedades del níquel y de sus aleaciones debido a su 
capacidad para mejorar sus propiedades mecánicas y su estabilidad química mediante la 
implantación de iones Cr, Cu, Ti, N y/o O debido a su capacidad de formar nitruros, 
carburos y óxidos [15-17, 28-30, 37, 38].  
El presente trabajo aborda precisamente la mejora de la dureza, la resistencia al desgaste 
y a la corrosión del Ni-EC mediante la técnica de la implantación iónica. 
3.3. Tratamiento de modificación superficial. Implantación 
iónica. 
La implantación iónica permite la incorporación de prácticamente todos los elementos 
de la tabla periódica, incluidos casi todos los metales de transición, a partir de iones 
ligeros de N, O y/o Ar. Se trata de un proceso que se realiza a energías típicas 
comprendidas entre 100 y 200 KeV permitiendo obtener espesores de la zona tratada 
comprendidos entre 30 y 300 nm de la superficie del material bombardeado. Además, la 
energía disipada en forma de calor es baja evitando que se produzcan variaciones en la 
forma y en el tamaño de la pieza tratada por implantación [39, 40]. Esta propiedad es 
especialmente importante en la fabricación de moldes para los procesos de micro-
grabado y micro-estampación, donde es necesario preservar la forma y la geometría de 
la pieza trabajada con un patrón de estampación. La pérdida de definición en el perfil y 
en el patrón de estampación supondría el rechazo de la pieza fabricada por esos moldes 
de micro-grabado. 
La dureza superficial y el coeficiente de fricción son dos de los parámetros más 
importantes en los procesos de fricción y desgaste. En los materiales metálicos, la 
modificación superficial mediante implantación iónica de nitrógeno permite mejoras 
significativas en la dureza y en la resistencia frente al desgaste debido a la incorporación 
de iones en la red cristalina reforzándola e inhibiendo el movimiento de dislocaciones, 
figura 3. Pero también, la incorporación del nitrógeno en el níquel da lugar a la 
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formación de nitruros de níquel que refuerzan la red cristalina aumentando su dureza y 
resistencia al desgaste [41-45]. 
Análogamente, la implantación iónica también permite mejorar la resistencia a la 
corrosión de materiales metálicos. El bombardeo de las superficies metálicas con iones 
de cromo genera una capa pasiva de óxido e hidróxidos de cromo, Cr2O3, CrO2 y 
Cr(OH)3, que refuerzan la estabilidad química del metal y la resistencia a la corrosión 








Figura 3. Efecto en la red cristalina del N+ implantado. 
P. Chatterjee et al., [41] y Y.Y. Miyagawa et al., [49] observaron que el Ni-EC 
modificado superficialmente mediante implantación iónica con Cr+ en medios neutros 
presentaba una importante mejora en el comportamiento frente a la corrosión, 
disminuyendo hasta en dos órdenes de magnitud la densidad de corriente de pasivación. 
Análogamente, la bibliografía relativa al estudio del Ni-EC implantado con Cr+ en 
medios ácidos, 0.5 M de H2SO4, revela también mejoras en la resistencia a la corrosión 
debido a la formación de un óxido de carácter protector sobre la superficie del Ni-EC, 
cuyo espesor depende de la dosis de cromo utilizada [21, 23, 26, 46]. Esta mejora del 
comportamiento frente a la corrosión en medios ácidos también ha sido observada por 
D. Peng et al., [50, 51] al implantar sustratos de zircaloy-4 y circonio con Cr+ a energías 
de 40 KeV. Estos autores concluyen que para este tipo de sustratos la formación de 
óxidos de cromo es también la responsable de la mejora de la resistencia a la corrosión 
en ambientes agresivos.  
Se ha estimado que las mejoras en la resistencia a la corrosión y al desgaste, obtenidas 
por la implantación iónica, permiten un aumento de la vida en servicio de los 
componentes (independientemente del material) de hasta 10 veces, lo que supone un 
gran ahorro en los costes de mantenimiento y/o sustitución de piezas, derivados de estos 
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problemas de corrosión y/o desgaste [40]. Este ahorro es, además, superior al coste del 








Figura 4. Costes totales de producción [52]. 
El proceso de la implantación iónica.  
La implantación iónica es un tratamiento superficial que consiste en la incorporación de 
nuevos átomos dentro de las primeras capas superficiales de un material, con el objeto 
de cambiar su composición y estructura.  
Este tratamiento consiste en el bombardeo de un sólido con iones acelerados mediante 
una excitación electromagnética. Los iones se producen en una fuente que consta de un 
filamento de tungsteno que se calienta por una corriente eléctrica que emite electrones 
por efecto termoiónico. Los electrones son acelerados por un campo eléctrico que ioniza 
los átomos y las moléculas del gas residual circundante, produciendo un plasma del que 
es posible extraer una corriente de iones positivos, figura 5. A continuación, estos iones 
se hacen pasar a través de un campo magnético que separa las distintas especies por 
masas atómicas y se les hace incidir sobre la muestra colocada en la cámara de blancos. 
Todo este proceso se realiza en condiciones de alto vacío, del orden de  
10-5- 10-6 mbar, para conseguir la adecuada trayectoria de los iones por lo que varias 
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Figura 5. Elementos característicos de un implantador iónico. 
Dependiendo del voltaje de aceleración empleado y de la masa del ión a implantar, se 
pueden realizar tres tipos de tratamiento diferentes [40], figura 6. En general, para 
energías de aceleración bajas, E < 10 eV, los átomos se depositan en la superficie 
formando un recubrimiento; utilizando energías de aceleración medias,  
100 eV < E < 1000 eV, se produce un proceso de pulverización de la superficie 
conocido como pulverización (sputtering); y, finalmente, para energías superiores a  
100 KeV tiene lugar la implantación iónica que permite la incorporación de átomos 
dentro del blanco a profundidades comprendidas entre 30 y 300 nm. No obstante, si el 
ión a implantar es ligero, se pueden emplear energías de aceleración menores dado que 
















Figura 6. Distintos efectos del bombardeo iónico en una superficie dependiendo de la 
energía incidente (aceleración). 
























Debido a las características específicas de esta técnica de modificación superficial, la 
implantación iónica no produce un recubrimiento propiamente dicho dado que se trabaja 
a energías de aceleración altas (100 KeV-200 KeV) y es por ello que se obtiene más 
bien una zona de la superficie del sustrato modificada, en la que no es posible distinguir 
una intercara, por lo que no altera las dimensiones ni el acabado del sustrato, figura 7 y 









Figura 7. Diferencias entre un recubrimiento y una superficie implantada. 
 
 
Figura 8. Izqda.) Ni-EC de referencia; dcha.) Esquema del corte transversal del Ni-EC 
implantado iónicamente. 
Durante el proceso de implantación iónica se producen una serie de fenómenos de 
distinta naturaleza. Por un lado, aparecen los fenómenos de naturaleza balística, que 
hacen referencia al modelo de frenado o Stopping Power y que determinan la 
penetración media de un ión dentro de un sólido. Su localización en el interior del 
material va a depender de la densidad del mismo, de la energía de implantación 
empleada y de las masas atómicas del blanco y del ión implantado [53]. 
En general, el proceso de frenado es aleatorio y se produce de acuerdo a una 
distribución gaussiana, figura 9. Sin embargo, durante la implantación también se 
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produce un efecto de pulverización o arranque de material de la superficie, que es más 
importante cuanto mayor es la masa del proyectil -ion implantado-, de manera que es 
posible llegar a una situación en la que la máxima concentración del ión se sitúe en la 
superficie. Cuando se produce esta situación se dice que se ha alcanzado la dosis de 
saturación y a partir de ese momento ya no es posible aumentar la dosis retenida en el 
blanco [39, 54, 55]. La concentración máxima del elemento en el sustrato depende del 
tipo de ión implantado. Mientras que iones ligeros como el carbono y el nitrógeno 
pueden alcanzar concentraciones muy altas, del orden del 50% at., los iones pesados 








Figura 9. Distribución en profundidad de los iones implantados [52]. 
Pero además de estos fenómenos de naturaleza balística, durante la implantación 
también se producen fenómenos de naturaleza química y microestructural, resultado de 
la modificación y formación de nuevas fases, aleaciones o compuestos en una situación 
fuera del equilibrio [39, 54]. 
Todo ello implica que la realización del tratamiento superficial adecuado, mediante la 
técnica de la implantación iónica, requiere de una cuidadosa selección del tipo de ión a 
implantar, de la dosis utilizada y de la energía de implantación idónea para el sustrato a 
tratar. Sólo de esta forma será posible optimizar las propiedades superficiales de un 
sustrato concreto. 
Como ya se ha descrito, una ventaja adicional que presenta la implantación iónica 
respecto a otras técnicas de modificación superficial es que no promueve cambios 
dimensionales en la pieza. Además, como consecuencia de la existencia de una 
transición gradual entre la zona tratada y el substrato, no se forma una intercara 
propiamente dicha, previniendo el posible desprendimiento de la zona tratada con las 
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propiedades optimizadas, y, por tanto, de la consiguiente pérdida de las propiedades. 
Esto permite que el tratamiento pueda realizarse directamente en piezas acabadas, sin 
que sea necesaria una etapa posterior a su tratamiento.  
Todas estas características sugieren que la implantación puede ser el tratamiento idóneo 
para moldes de micro-estampación, micro-grabado o piezas de gran precisión, puesto 
que al no modificar el acabado final de la pieza no altera el patrón realizado en la 
superficie del componente/molde, y éste puede aumentar su dureza y resistencia al 
desgaste con la implantación posterior sin que el diseño o textura se modifique. 
Además, al ser un tratamiento que se realiza a baja temperatura (T<150ºC) en 
comparación con otras técnicas, figura 10, y ser aplicable en superficies sobre las que se 
han realizado otros tratamientos previos permite multiplicar sus efectos [40, 57-59]. 
Análogamente, la implantación es una técnica precisa y de gran repetitividad que puede 
limitarse selectivamente a partes específicas de las piezas que se desean tratar y 
presenta, además, una gran versatilidad debido a la gran variedad de iones que se 
pueden implantar. Estas dos características junto con el control de los parámetros que 
intervienen en el proceso, permite diseñar a medida el perfil de la superficie implantada 









Figura 10. Relación de temperatura-espesor para diferentes técnicas de modificación 
superficial. 
No obstante, la implantación iónica presenta también algunas limitaciones, como la 
necesidad de operar en condiciones de ultra alto vacío; además, el haz de iones debe 
incidir directamente sobre la superficie lo que impide el tratamiento de varios 
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embargo, el desarrollo posterior del tratamiento de implantación iónica por inmersión en 
plasma, “Plasma Immersion Ion Implantation” ha solventado, en cierta medida, estos 
inconvenientes permitiendo el tratamiento simultáneo de toda la superficie de la pieza, 
sin crear zonas de sombra. Se trata por tanto de una técnica más rápida, aunque en este 
caso la temperatura de la superficie aumenta, con lo que la modificación superficial no 
es sólo el resultado de un fenómeno balístico sino también difusivo [55]. 
Todas estas características hacen que la implantación iónica sea una técnica idónea para 
mejorar una amplia variedad de propiedades mecánicas como la dureza, la resistencia al 
desgaste y a la fatiga; propiedades catalíticas; reducir el coeficiente de fricción y 
aumentar la resistencia a la corrosión y oxidación en materiales con distintas 
aplicaciones industriales como [40]: 
o Procesos de inyección de plásticos. Las cavidades de los moldes de inyección 
están expuestas a desgaste, tribocorrosión y ataque químico. La implantación de 
nitrógeno y cromo es una buena alternativa para aumentar la durabilidad de los 
moldes. Tanto en los moldes como en las boquillas de inyección de plásticos se 
han obtenido aumentos de la vida útil de entre 3 y 5 veces, como resultado de la 
mejora de la resistencia al desgaste y a la corrosión obtenida por la implantación 
con estos dos iones, cromo y nitrógeno. 
o Conformado de papel. Corte y taladrado de papel. Tanto en cuchillas de corte 
como en el conjunto de punzones y matrices la implantación de nitrógeno, 
promueven un aumento del ciclo de vida útil de estas herramientas de entre 3 y 
10 veces. 
o Industria de automoción: amortiguadores y rodamientos. Los punzones 
empleados para compactar y conformar las pre-formas de los amortiguadores 
sufren desgaste por abrasión lo que hace que la implantación iónica sea una 
buena solución. La mayoría de los rodamientos utilizados en automoción están 
fabricados en acero 100Cr6, cuya temperatura de revenido es muy baja hecho 
que impide el uso del PVD para su recubrimiento. La implantación iónica con 
nitrógeno ha demostrado un aumento de su vida útil de 2 a 5 veces en ensayos 
acelerados. 
o Industria alimentaria: moldes de helados, cuchillas de corte en la industria 
panificadora, fabricación de envases metálicos, cuchillas para pelado de 
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espárragos. En este último caso, la implantación con nitrógeno ha obtenido 
mejoras de la vida útil en servicio de 10 a 15 veces. 
o Conformado de metales en procesos de fabricación de envases y acuñación de 
monedas. En el primero de los casos, el corte y conformado de láminas 
metálicas provoca serios problemas de desgaste siendo la implantación iónica 
una solución eficaz que compite con la técnica de PVD dado que se aplica a baja 
temperatura y no modifica los filos. En cuanto a la acuñación de monedas, ya 
desde los años 90 se usa la modificación superficial mediante implantación 
iónica en el tratamiento de troqueles tanto de monedas como de medallas. 
o Industria médica, prótesis de cadera, rodilla y en distintos tipos de implantes 
fabricados en acero, aleaciones de titanio, CrCoMo o Nitinol; ya que pueden ser 
tratadas con éxito por implantación iónica, tanto para la prevención del desgaste 
como para mejorar su biocompatibilidad. 
En líneas generales, la implantación iónica es, en algunas ocasiones una buena elección 
para mejorar las propiedades de corrosión y/o desgaste, especialmente en aquellas 
situaciones en las que no es posible la deposición de un recubrimiento o la exposición 
del sustrato a altas temperaturas. Cuando no existen esas dos limitaciones las técnicas 
de deposición física, PVD, y química, CVD, en fase vapor son dos alternativas técnica y 
económicamente competitivas a nivel industrial. La utilización de una u otra dependerá 
del tipo de desgaste a prevenir. Mientras que el PVD es la técnica más adecuada para 
mejorar la resistencia al desgaste severo en seco, el CVD es más adecuado para prevenir 
procesos de desgaste suave [13]. 
En la tabla I, se recogen las principales aplicaciones y las limitaciones de la 
implantación iónica en comparación con la deposición física en fase vapor (PVD) y 
deposición química en fase vapor (CVD) [40]. En ella se observa que la implantación 
iónica es recomendable para la mejora del desgaste adhesivo en cargas bajas; el 
desgaste de tipo abrasivo y para mejorar la resistencia a la corrosión. Uno de los 
principales inconvenientes que presenta la implantación iónica respecto a las otras 
técnicas es el bajo espesor de la capa tratada, inferior a 0.5 m, lo que hace que esta 
técnica no sea apropiada para fenómenos de desgaste severos. En estos casos, las 
técnicas de PVD y CVD son las más idóneas, aunque los elevados espesores de 
recubrimiento, así como los procesos de limpieza necesarios tanto previos como finales, 
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no son adecuados para los procesos de micro-grabado, micro-estampación e impresión 
que nos ocupan. 
Tabla I. Limitaciones y aplicaciones de diferentes técnicas de modificación superficial. 
 Implantación Iónica PVD CVD 
Aplicaciones 

















Bajo espesor de la capa 
implantada (<0.5 µm) y 
por ello no es adecuado 
en situaciones de 
desgaste severo. 
Proceso direccional. 
Se obtiene un 
recubrimiento del 
orden de 2-3µm.  
La limpieza previa al 
proceso de PVD es 
crítica. 





puede alcanzar los 
1000 ºC. 
Se obtiene un 
recubrimiento de 
espesor del orden de 
3-10 µm. 
Requiere de un 
proceso de pulido 
tras el tratamiento. 
3.4. Estudio del comportamiento frente a la corrosión. 
En el año 1974 la Federación Europea de Corrosión, definió el fenómeno de corrosión 
como el proceso espontáneo de degradación de un metal por la acción que ejerce el 
medio que lo rodea que le hace tender a una situación de equilibrio estable. 
Posteriormente la Organización Internacional de Normalización -ISO en su acrónimo 
inglés- definió este fenómeno como la interacción fisicoquímica entre un metal y su 
entorno que se traduce en cambios en las propiedades del metal y que a menudo puede 
conducir a un deterioro de la función del metal, el medio ambiente, o el sistema técnico 
del cual forman parte (ISO 8044-2015). Por tanto, la corrosión no sólo lleva asociada la 
pérdida de material sino también la pérdida de sus propiedades lo que condiciona la vida 
útil. De manera, que una elevada resistencia a la corrosión en las atmósferas y/o medios 
de trabajo es deseable para asegurar una larga vida en servicio.  
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La corrosión de un metal en un medio acuoso es un fenómeno de naturaleza 







Figura 11. Esquema del proceso de corrosión electroquímica de un metal.  
A) La reacción anódica o de oxidación del metal a iones metálicos que tiene lugar 
en el ánodo: 
Me ↔ Me n+ + ne-      [Reacción 10] 
B) Y la reacción catódica o reducción del medio que tiene lugar en el cátodo, y que 
dependiendo del pH del medio puede ser: 
En medios aireados neutros o alcalinos. Reducción del oxígeno (O2). 
O2 + 2 H2O + 4 e
- ↔ 4 OH-         [Reacción 11] 
En medios desaireados, neutros o alcalinos. Reducción del agua 
2H2O + 2e
- ↔ H2 + 2OH-        [Reacción 12] 
  En medios desaireados ácidos. Reducción del protón (H+). 
2 H+ + 2 e- ↔ H2           [Reacción 13] 
En medios aireados, ácidos. Reducción del oxígeno: 
O2 + 4H
+ + 4 e- ↔ 2 H2O        [Reacción 14] 
Dependiendo de la naturaleza del medio y de las características microestructurales del 
material, la morfología del ataque desarrollado por un proceso corrosivo puede ser de 
diferentes tipos [61, 62]: 
La corrosión uniforme, ocurre en presencia de heterogeneidades microestructurales con 
dimensiones comprendidas entre 1 y 0.1 micrómetros. Se trata de un tipo de ataque que 
tiene lugar sobre la superficie metálica de forma homogénea, de modo que la 
profundidad del ataque es la misma en todos los puntos. En este tipo de ataque existe 
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una relación directa entre la pérdida del material y la magnitud o gravedad del 
fenómeno y, por consiguiente, es posible estimar la vida útil en servicio de los 
materiales metálicos que lo sufren una vez conocida la evolución del fenómeno en las 
primeras etapas. 
Por el contrario, cuando el ataque se produce en presencia de heterogeneidades de 
mayor tamaño, se produce la corrosión localizada, de forma selectiva o preferencial 
donde la pérdida de material no es uniforme en toda la superficie. Dentro de este tipo de 
corrosión existen distintas tipologías de ataque con características concretas: corrosión 
por picadura, intergranular, exfoliación, y/o corrosión en resquicio. 
La corrosión por picaduras ocurre en zonas localizadas de la superficie que no suelen 
superar más de 1 o de 2 mm2 por picadura y, crece hacia el interior del metal formando 
cavidades cuyo tamaño aumenta con rapidez debido a la mayor velocidad de ataque en 
el fondo de las picaduras [62]. Este tipo de ataque surge de manera inesperada, y como 
consecuencia de la existencia de defectos en la superficie del metal que, en presencia de 
un electrolito, origina la formación de una pila de corrosión debido a la distinta 
naturaleza electroquímica entre el defecto y su entorno. Como resultado de la aparición 
de este par galvánico local se produce la disolución del metal, con la formación de iones 
metálicos y el desprendimiento de electrones. En el cátodo del par tiene lugar la 
reducción de oxígeno, en medios neutros o alcalinos, al reaccionar éste con el agua y 
captar electrones procedentes de la reacción de oxidación del metal. Como consecuencia 
se produce una alcalinización local de la boca de la picadura procedentes de la reacción 
de oxidación del metal como resultado de la formación de OH- en la reacción de 
reducción.  Paralelamente, en el fondo de la misma, y como resultado de la hidrólisis 
del agua, y de la acumulación de los productos de corrosión que actúan como barrera 
impidiendo el paso del oxígeno, se producen iones H+, provocando la acidificación local 
en el seno de la picadura. Además, para mantener el equilibrio de carga, los iones Cl-, 
son atraídos hacia el interior de la picadura formando un compuesto clorurado del catión 
metálico, muy soluble, manteniendo así la cinética de disolución en el fondo de la 
picadura  
La figura 12 muestra las formas que puede adquirir el ataque por picaduras, así como las 
reacciones que tienen lugar en la formación de las mismas. 
 




O2 + H2O + 4 e- →4 OH- 
2 H+ + 2 e- → H2 
Anódica: 
Me → Me n+ + ne-  
Solubilización: 
MCln → M+ + nCl-  
Hidrólisis: 








Estrecha y profunda 
 













Figura 12. Izqda.) formas de corrosión por picaduras; dcha.) reacciones químicas en la 
formación de picaduras. 
El ataque intergranular es un tipo de corrosión localizada que discurre de forma 
preferencial por las fronteras de grano. Se trata de un ataque que puede alcanzar grandes 
profundidades en distintas zonas. Al igual que el ataque por picaduras, este proceso 
consume muy poco metal, pudiendo pasar desapercibido bajo una inspección visual o en 
ensayos gravimétricos. Se produce debido a la formación de micropilas entre partículas 
de segunda fase, situadas en las fronteras de grano, y las zonas libres de precipitados 
adyacentes, que poseen distintos potenciales electroquímicos. Un ejemplo de este tipo 
de ataque es el que se desarrolla en los aceros inoxidables sensibilizados, figura 13, 
donde los precipitados -carburos de cromo- tienen una naturaleza catódica respecto de la 
matriz que les rodea, empobrecida en cromo, promoviendo su disolución. En general, 
las zonas libres de precipitados más próximas o de naturaleza anódica suelen ser zonas 







Figura 13. Esquema de corrosión intergranular en un acero inoxidable sensibilizado 
por precipitación de carburos de cromo. 
La corrosión por exfoliación es una forma de ataque específica de metales o aleaciones 
con una estructura direccional de granos muy alargados y estrechos. El ataque discurre a 
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Fuera del resquicio: 
 
Alta concentración O2 
pH alto 
Bajo contenido en Cl- 
 
Carácter catódico 
Dentro del resquicio: 
 
Baja concentración O2 
pH bajo 
Alto contenido en Cl- 
 
Carácter anódico 
través de las fronteras de grano y de manera paralela a la superficie del metal. Esta 
dirección de disolución preferente coincide con la dirección de laminación o extrusión 
del material. Los productos de corrosión formados durante el ataque se acumulan en el 
interior de las fronteras de grano y aumentan de volumen ejerciendo una presión sobre 
los granos más superficiales que acaba levantándolos. Si la exfoliación es severa, se 
produce la pérdida de los granos más superficiales dando lugar a la delaminación. 
La corrosión por resquicio es un tipo de ataque que se produce en uniones en las que 
existe un pequeño hueco o resquicio. En dichas zonas la renovación del electrolito es 
muy difícil dado que se encuentra condicionada por fenómenos de difusión. 
Generalmente la corrosión por resquicios está controlada por la formación de pilas de 
aireación diferencial originadas como consecuencia de la presencia de distintas 
presiones parciales de oxígeno en diferentes zonas de la superficie metálica. El ataque 
se localiza en zonas mal aireadas, pobres en oxígeno tal y como se muestra en la  
figura 14. La formación de productos de corrosión sólidos dificulta con el tiempo aún 







Figura 14. Esquema de corrosión en resquicio. 
En general, el tipo de ataque corrosivo que experimentan el Ni y sus aleaciones es un 
ataque localizado que se puede manifestar de diversas formas: corrosión por picaduras, 
corrosión en resquicio y corrosión intergranular [23]. 
El ataque por picaduras en el Ni-EC se produce en presencia de ambientes corrosivos 
que contienen iones agresivos como los haluros (cloruros, fluoruros, etc.). El desarrollo 
de las picaduras depende tanto del pH como de la temperatura del medio.  
La corrosión intergranular aparece en aleaciones de Ni que presenten un cierto grado de 
impurezas y debido a la presencia de carbono. El ataque se produce como resultado de 
Capítulo 3: Introducción 
 
49 
la formación de carburos en los límites de grano durante los tratamientos térmicos. El 
ataque se origina por la aparición de micropilas galvánicas entre el borde de grano e 
interior del mismo. No obstante, en el Ni-EC de alta pureza donde el contenido en 
carbono es muy bajo este tipo de ataque intergranular no se produce.  
Para estudiar los fenómenos de corrosión existen diferentes técnicas electroquímicas 
que permiten evaluar los parámetros termodinámicos y cinéticos que lo caracterizan. La 
mayor parte de los métodos electroquímicos se basan en la perturbación controlada de 
una de las dos variables eléctricas fundamentales, potencial o corriente y en la medida 
del valor que adquiere la otra variable como consecuencia de la alteración del sistema. 
Las técnicas electroquímicas de estado estacionario determinan la velocidad de 
corrosión por medio del registro de las curvas densidad de corriente-potencial (i-E). En 
este tipo de técnicas, de corriente continua, se aplica una perturbación de potencial o de 
intensidad dando lugar a los denominados ensayos potenciodinámicos o galvanostáticos 
respectivamente.  
Por otra parte, las técnicas de estado no estacionario se basan en la aplicación de una 
perturbación de frecuencia variable a un sistema que se encuentra en equilibrio o en 
estado estacionario y en el estudio posterior de la relajación del sistema. Dado que los 
procesos elementales se relajan a velocidades distintas, en función del valor de su 
constante de tiempo, el análisis de la respuesta del sistema proporciona información 
sobre cada uno de los procesos elementales implicados en el proceso corrosivo [60, 63, 
64].  
3.5. Estudio del comportamiento frente al desgaste. 
Otro fenómeno importante que provoca la degradación de los materiales es el desgaste. 
Este fenómeno se produce cuando dos superficies se encuentran en contacto en 
movimiento relativo. La ciencia que estudia los procesos de fricción y desgaste de los 
materiales es la tribología y es a partir de mediados de la década de los sesenta cuando 
se reconoce su importancia.  
El desgaste es un fenómeno multi-disciplinar que depende de un gran número de 
variables, y que puede ocurrir por mecanismos diferentes. De ahí que la clasificación 
del desgaste sea todavía compleja. En la tabla II se recogen algunas de las 
clasificaciones establecidas por Lancaster en 1990 [65] de acuerdo a: los tipos de 
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desgaste, movimiento, geometría del contacto, mecanismo, carga aplicada, lubricación 
y/o material. 
Tabla II. Clasificación de los tipos de desgaste. 
Base de la clasificación Tipos de desgaste 
1. General 
Adhesivo                     Corrosivo 
Abrasivo                      Fatiga 
2. Movimiento 
Deslizamiento              Impacto 
Recíproco 
3. Geometría 
Bola sobre disco         Bola sobre anillo 
Cilindro sobre cilindro 
4. Mecanismo 
Delaminación              Adhesión 
Oxidación                    Deformación plástica 
Erosión 
5. Carga aplicada Carga baja                   Carga elevada 
6. Lubricación Lubricado                    No lubricado 
7. Material 
Metal                           Cerámico 
Polímero                      Compuesto 
 
De forma general, el desgaste se define como la pérdida de material que se produce en 
la región más superficial de un sólido, como consecuencia del movimiento relativo entre 
dos cuerpos en contacto bajo una determinada carga [63]. Dependiendo de cómo sea la 
configuración del contacto se pueden distinguir diferentes procesos de desgaste: por 
deslizamiento, rodamiento e impacto de partículas, figura 15.  
El desgaste por deslizamiento ocurre cuando dos superficies sólidas se deslizan una 
sobre la otra. Si además estas superficies se deslizan al aire, el desgaste se denomina 
desgaste por deslizamiento en seco, aunque con frecuencia, la atmósfera que rodea a las 
superficies en contacto contiene un grado de humedad apreciable. Por el contrario, si 
entre las superficies existe lubricación, se reduce el coeficiente de fricción 
disminuyendo la degradación de las superficies respecto de la situación en seco, pero no 
supone la desaparición completa del desgaste. 
El impacto de partículas sobre una superficie en un ambiente agresivo también puede 
provocar una degradación del material de tipo erosivo. Un ejemplo de procesos de 
erosión – corrosión es el que puede ocurrir en tuberías, válvulas, bombas, etc. En estos 
casos, la acción combinada del flujo de un medio agresivo (agua, gas, petróleo, etc.) con 
partículas en suspensión, puede causar daños mecánicos por impacto con la superficie, y 
provocar un fallo catastrófico del material. 




Impacto de partículas 
Rodamiento 
En condiciones de rodamiento también se producen fenómenos de desgaste, como los 
que tienen lugar en rodamientos, cojinetes de bolas. En estas situaciones aun operando 
en condiciones lubricadas para prevenir los efectos de la corrosión y el desgaste, se 
pueden causar fenómenos de tribocorrosión debido a la contaminación del aceite con 










Figura 15. Configuraciones de contacto en procesos de desgaste. 
 
Para evaluar la resistencia al desgaste se emplean diferentes tipos de ensayos que se 
clasifican en función de la geometría de contacto empleada: disco sobre disco, punzón 
sobre disco, bola sobre disco, etc., figura 16; pero también, en función del movimiento 
relativo entre las dos superficies: deslizamiento, rodamiento, impacto/erosión; y 
finalmente también pueden clasificarse en función del movimiento: unidireccional o 
bidireccional [66, 67].  
Un caso particular del movimiento bidireccional es el fretting, el cual conlleva la 
degradación de las propiedades del material debido a un movimiento bidireccional de 






















Figura 16. Ensayos de desgaste por deslizamiento en función de la geometría de 
contacto. 
El tipo de desgaste que se produce depende de los materiales en contacto y de las 
condiciones de deslizamiento, originando distintos mecanismos de degradación que se 
clasifican en desgaste por: abrasión, adhesión, erosión, fatiga, oxidación y 
tribocorrosión [62, 66, 67, 69]. 
El desgaste abrasivo se define como la eliminación o desplazamiento de material de una 
superficie por la acción de partículas duras atrapadas entre las superficies deslizantes. 
Existen dos tipos de abrasión [70]: abrasión por desgaste de dos cuerpos, cuando las 
protuberancias duras de una superficie son deslizadas contra la otra; y abrasión por 
desgaste de tres cuerpos, cuando las partículas tienen posibilidad de deslizarse o girar 
entre las dos superficies de contacto, figura 17.  
De forma general, la resistencia a la abrasión aumenta con la dureza del material. Sin 
embargo, otros factores como la microestructura del material, juegan también un papel 
importante dado que influyen en la deformación que sufren los materiales en contacto. 
Por ejemplo, las cerámicas son materiales muy duros, pero frágiles de manera que las 
partículas desprendidas durante su rotura pueden aumentar el desgaste, ya que, al quedar 
atrapadas, actúan como un tercer cuerpo, ejerciendo un efecto abrasivo, aumentando la 
severidad del desgaste. Por tanto, para mejorar la resistencia al desgaste de un material 
no basta solo con aumentar su dureza, sino que también es necesario mejorar su 
tenacidad a la fractura.  
Bloque contra anillo 
Bola sobre disco 
Bola sobre anillo 
Bola sobre placa 
Anillo sobre anillo Cara a cara 
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                             A)                                                                         B)  
        




Figura 17. Tipos de abrasión: a) abrasión de dos cuerpos; b) abrasión de tres cuerpos. 
El desgaste adhesivo fue descrito por primera vez por J, T. Burwell y C.D. Strang [71] 
como la transferencia de material de una superficie a otra como consecuencia del 
deslizamiento bajo una carga aplicada. La presión entre las protuberancias de los dos 
materiales en contacto puede ser lo suficientemente elevada como para provocar una 
deformación plástica y una soldadura en frío [72, 73]. En este tipo de desgaste las 
superficies que se encuentran en contacto se adhieren fuertemente formando auténticas 
uniones entre ellas dependiendo de la carga aplicada, la velocidad de deslizamiento y la 




Figura 18. Esquema de desgaste adhesivo. 
El desgaste erosivo se define como la pérdida de material de la superficie debido al 
impacto de partículas sólidas o líquidas a alta velocidad [62, 66, 67]. En la figura 19 se 
recogen algunas situaciones en las que se producen los fenómenos de desgaste por 
erosión [62]. En el desgaste erosivo un parámetro fundamental que determina la 
severidad del desgaste es la densidad de las partículas. Cuanto mayor es la densidad de 
las partículas, mayor será la erosión o deformación producida por los impactos de las 
mismas, ya que, a mayor masa, mayor será la energía del impacto. Análogamente, a 
igual velocidad y densidad de las partículas, el mayor tamaño de las mismas producirá 
un desgaste erosivo mayor. En este sentido, el impacto de líquidos influye de forma 
notable en la aceleración del desgaste, puesto que la velocidad de impacto del líquido 
suele ser una función exponencial de la velocidad de desgaste [74].  
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Pared de la tubería 
Grandes partículas rodantes 
Perfil de velocidades Impacto de líquidos 




Figura 19. Desgaste por erosión: a) partículas a altas velocidades; b) conducción de 
rocas en tuberías; c) impacto de líquidos.  
El desgaste por fatiga es el resultado de esfuerzos cíclicos entre las asperezas de dos 
superficies en contacto [62, 66, 67, 75]. Este proceso de desgaste es el resultado de la 
acumulación de daños o defectos en la estructura cristalina, como el aumento de 
dislocaciones debido a las tensiones introducidas. Este apilamiento de dislocaciones 
origina la formación de grietas superficiales y sub-superficiales que acaban 
coalesciendo, figura 20. Este tipo de desgaste suele ocurrir en engranajes o cojinetes, 
donde los esfuerzos cortantes máximos que actúan sub-superficialmente, originan una 
grieta que en sucesivas deformaciones plásticas crece por fatiga, hasta alcanzar la 







Figura 20. Desgaste por fatiga. Esquema de la formación de grietas superficiales y  
sub-superficiales. 
Finalmente, el desgaste oxidativo se produce cuando hay un deslizamiento relativo de 
superficies metálicas, sin lubricación y en presencia de aire u oxígeno. El calor que se 
genera como resultado de la fricción en la zona de contacto provoca la oxidación,  
figura 21. En este tipo de desgaste la temperatura y la velocidad son dos parámetros 
importantes que determinan la velocidad de formación del óxido. Para el caso de 
aleaciones de base Fe, la temperatura y la velocidad pueden favorecer la formación de 
un tipo óxido u otro. A velocidades y temperaturas bajas se forma α-Fe2O3, mientras 
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Oxidación durante el 
calentamiento 
que a velocidades y temperaturas medias se formará Fe3O4 y a altas velocidades y/o 
temperaturas predomina la formación de FeO [62, 66, 67].  
En el desgaste oxidativo se pueden distinguir tres etapas: difusión del oxígeno hacia la 
superficie metálica; engrosamiento de la capa de óxido; y, por último, la ruptura del 
óxido durante el deslizamiento. Esta última etapa depende de la adherencia del óxido y 





Figura 21. Desgaste oxidativo. Esquema del crecimiento de óxido superficial. 





KV oxidaciónoxidacióndesgaste  3
               [Ecuación 1] 
Donde K oxidación es el coeficiente de desgaste químico que es directamente proporcional 
al volumen desgastado; W es la carga aplicada, σ es la tensión normal aplicada, Vc es la 
velocidad de desplazamiento y ∆T es el incremento de temperaturas. Cuanto mayor es la 
velocidad de reacción de oxidación, mayor es la K oxidación, y con ello, mayor velocidad 
de desgaste.  
Los principales mecanismos de desgaste que se han descrito en aleaciones de base 
níquel son: el desgaste adhesivo, abrasivo y oxidativo [17, 37, 77-80].  
El desgaste adhesivo se ha observado en procesos de moldeo de plásticos, donde hay 
presencia del contracuerpo empleado en los bordes de las huellas del molde fabricado 
en una aleación de níquel. No obstante, en determinadas situaciones, los mecanismos de 
desgaste suelen ser bastante complejos, dado que tras la transferencia del metal al 
contracuerpo, aparece también el desate abrasivo [81-83]. 
3.6. Estudio del comportamiento frente a la tribocorrosión. 
El término tribocorrosión hace referencia al mecanismo de degradación superficial que 
se produce como resultado de la acción simultánea del desgaste mecánico y los procesos 
electroquímicos/químicos [67]. Más concretamente, es un proceso que produce la 
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degradación de un metal como resultado de un contacto mecánico (deslizamiento, 
fricción, impacto) combinado con la acción corrosiva del medio que le rodea [69, 84].  
La tribocorrosión puede tener lugar en la práctica en sistemas muy diferentes, que de 
forma general impliquen el movimiento relativo entre dos cuerpos en presencia de un 
medio agresivo. Como resultado de la acción simultánea de estos dos factores, 
mecánicos y electroquímicos, aparecen efectos sinérgicos que pueden dar lugar a una 
pérdida de material superior a la mera suma de las pérdidas de material ocurrida por 
cada uno de estos factores de forma independiente. Sin embargo, la aparición de estas 
sinergias no tiene porqué ser necesariamente negativa, en ciertas situaciones puede 
ocurrir que la pérdida de material sea incluso menor que en ausencia de medio agresivo. 
S.W. Watson et al., [85] determinaron que la pérdida total de material debido a un 
proceso de tribocorrosión, se puede calcular con la siguiente expresión:  
WCOT SSCWV      [Ecuación 2] 
dónde: VT, el volumen total desgastado es la suma de: la degradación debida al efecto 
puramente mecánico, en ausencia de corrosión -W-; el volumen eliminado por efecto 
puramente corrosivo, en ausencia de deslizamiento -Co-; el desgaste debido a los 
factores sinérgicos entre ambos procesos -Sc + Sw-, siendo Sc la aceleración de la 
corrosión debido al efecto mecánico y Sw la aceleración de desgaste debido a la 
corrosión, respectivamente [70].  
La tribocorrosión es, por tanto, un fenómeno muy complejo que depende de diversos 
factores, figura 22 [70, 86-89]. La naturaleza de los materiales que forman el contacto 
tribológico, su dureza, la microestructura y su acabado superficial influyen de forma 
determinante en el coeficiente de fricción, la tasa y tipo de desgaste. Análogamente, los 
factores mecánicos como la fuerza normal aplicada, el tipo de contacto impuesto, la 
velocidad de deslizamiento, tienen también una notable influencia. Por ejemplo, la carga 
mecánica puede promover un endurecimiento superficial y el tipo de movimiento 
relativo entre las dos superficies, la forma y el tamaño de los componentes del par 
tribológico determinan la naturaleza del tribocontacto. Una lenta velocidad de 
deslizamiento en un material pasivo, puede permitir la repasivación de la superficie. Por 
el contrario, velocidades de deslizamiento altas, pueden impedir la repasivación de la 
superficie, y la rápida eliminación mecánica de la capa pasiva deja expuesta al medio 
agresivo, un material menos resistente a la corrosión. Y, por tanto, acelerando su 
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velocidad de disolución se estará contribuyendo a un aumento del desgaste en 
comparación con el desgaste en seco. La composición del medio agresivo, su pH, y la 
temperatura son factores que también influyen en la estabilidad química de los 
materiales y, por tanto, pueden contribuir a acelerar el desgaste ya que, si el material no 
es estable químicamente, este puede verse incrementado como consecuencia de un 










Figura 22. Factores que influyen en el proceso de corrosión-desgaste. 
Por tanto, la estabilidad química del material, su resistencia a la corrosión, su naturaleza 
electroquímica -activa, pasiva- y su cinética de repasivación influyen de manera 
determinante en los procesos de tribocorrosión. En materiales que presentan 
susceptibilidad a la corrosión intergranular, la disolución preferencial de las fronteras de 
grano puede favorecer el desprendimiento mecánico de los granos, contribuyendo a un 
aumento en la pérdida de material de la superficie. Por otra parte, la presencia de 
picaduras en la superficie del material, pueden actuar como concentradores de tensión  
-entallas- y contribuir a eliminar el material plásticamente deformado. Por último, la 
disolución de zonas superficiales endurecidas puede dejar al material subyacente, más 
blando, expuesto a condiciones de erosión severas. 
En definitiva, la naturaleza electroquímica de un material y su resistencia a la corrosión 
determina las condiciones de contacto, e influye en el deslizamiento (coeficientes de 
fricción, regímenes de desgaste), estableciendo un complejo sistema de sinergias que 
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convierten al fenómeno de tribocorrosión en un proceso complejo de estudiar y 
entender. 
En la figura 23 se recogen algunas de las sinergias que pueden aparecer en un metal 
recubierto de una capa de óxido, expuesto a un medio agresivo y que simultáneamente 
está sometido a deslizamiento en contacto con otra superficie [67]: 
1. Si la película que se forma es estable y de naturaleza lubricante, su presencia 
puede reducir la corrosión y el desgaste. En este caso la sinergia establecida 
entre ambos tiene un efecto positivo, minimizando el desgaste y la pérdida de 
material, figura 23.1. 
2. Si la película formada es poco estable químicamente, la velocidad de desgaste 
puede verse acelerada debido a su sucesivo crecimiento y eliminación. Por otra 
parte, si dicha capa origina la formación de partículas de desgaste -debris-, el 
efecto abrasivo de las partículas puede acelerar aún más el desgaste de la 
superficie. Pero, alternativamente, estas partículas también podrían depositarse 
en ciertas zonas polarizándolas catódicamente, originando la aparición de nuevas 
pilas de corrosión. En ambos casos el efecto corrosivo acelera el desgaste 
mecánico aumentando así el factor de aceleración de desgaste debido a la 
corrosión (Sw), figura 23.2.  
3. Si la película de óxido se elimina por la acción mecánica, o como resultado de 
un ataque localizado, podría originarse la aparición de un par galvánico entre las 
zonas desgastadas y las zonas aún recubiertas de óxido. En este caso el material 
presentará una aceleración de la corrosión en el área desgastada debido al efecto 
mecánico y el factor de aceleración de la corrosión debido al efecto mecánico 
(Sc) aumentará, figura 23.3.  
4. Finalmente, también es posible que la corrosión y el desgaste se pueden dar de 
manera independiente, generando una pérdida material equivalente a la suma de 
los dos fenómenos por separado. En este caso, se formarían productos de 
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1. Película de óxido que reduce el desgaste 
adhesivo. 
2. Sucesivo crecimiento y destrucción de la 









3. Disolución anódica entre las fisuras de la 
capa desgatadas. Corrosión elevada. 
4. Sin protección frente al desgaste adhesivo, 


















Figura 23. Posibles modelos de interacción en los procesos de tribocorrosión. 
Finalmente, es importante mencionar, que aunque los fenómenos de tribocorrosión 
normalmente se asocian a una degradación severa del material, en algunas ocasiones 
estos procesos también pueden ser de interés, como por ejemplo, en los procesos de 
pulido químico-mecánicos (CMP) que se utilizan en la fabricación de circuitos 
integrados donde la eliminación de material resultante de las interacciones químicas y 
mecánicas se utiliza para obtener superficies planas con un control específico de la 
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Las mejoras en los procesos de micro-grabado, micro estampación y sellado de 
materiales blandos poseen una gran relevancia tecnológica en el diseño y en la 
producción de superficies ya que permiten la optimización de los procesos de 
producción en varios órdenes de magnitud respecto a las tecnologías de micro-
fabricación: el micro-corte, el láser o la electro-descarga de mecanizado.  
En los últimos años el Ni-EC ha experimentado un gran auge en aplicaciones de micro-
grabado, micro-estampación e impresión debido a su fácil procesado y a la excelente 
resistencia a la corrosión que presenta en medios neutros, resultado de la formación de 
una capa de óxidos e hidróxidos de níquel.  Sin embargo, su baja resistencia al desgaste 
y a la corrosión en medios agresivos limita el rango de aplicaciones del  
Ni-EC a materiales blandos y a medios de baja agresividad, restringiendo su uso en 
aplicaciones de impresión donde las tintas empleadas presentan carácter ácido o alcalino 
además de partículas en suspensión. 
Uno de los mayores retos de estas técnicas de micro-grabado o micro-estampación es la 
transferencia óptima del patrón de molde o utillaje al material en producción en grandes 
series, que requieren de alta dureza y tenacidad.  
El objetivo general de la presente tesis es la mejora de la resistencia al desgaste y a la 
corrosión en medios agresivos del Ni-EC. Para ello se ha empleado la técnica de la 
implantación iónica que permite modificar las propiedades de la superficie sin alterar 
los patrones de micro-estampación o micro-grabado diseñados en la superficie del 
níquel depositado electroquímicamente -Ni-EC-. 
Para la consecución de este objetivo general, se han realizado diversos estudios 
destinados a establecer los mecanismos físicos y químicos que producen los cambios en 
la composición química y en la microestructura del sustrato implantado, así como su 
influencia en la resistencia a la corrosión y en el desgaste.  
Para ello, las muestras fueron implantadas inicialmente con un solo tipo de ion, Cr+ o 
N+, empleando diferentes dosis y energías de implantación, con el fin de determinar la 
influencia de cada uno de los iones en la resistencia al desgaste y a la corrosión. A 
continuación, el estudio se realizó sobre muestras de Ni-EC co-implantadas de forma 
secuencial con Cr+/N+ a diferentes dosis y energías de implantación de nitrógeno y, 
modificando el orden de implantación de los iones. 
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La consecución de este objetivo general se ha realizado a través de los siguientes 
objetivos específicos: 
o Caracterización de los perfiles de implantación iónica del Ni-EC mediante 
técnicas de análisis de superficies: perfilometría confocal, espectroscopia de 
lámpara de descarga luminiscente (GDL), difracción de rayos X (DRX), 
espectroscopia fotoelectrónica de rayos X (XPS) y espectroscopia de 
retrodispersión Rutherford (RBS); para establecer los cambios en la rugosidad, 
composición y microestructura de las superficies tratadas con Cr+, N+ y Cr+/N+ a 
distintas dosis y energías de implantación. 
o Estudio del comportamiento frente a la corrosión en medios neutros, ácidos y 
alcalinos de muestras de Ni-EC implantadas con Cr+, N+ y Cr+/N+, para 
determinar la dosis, energía y orden de implantación de los iones que promueven 
mejoras en la resistencia a la corrosión. 
o Caracterización de la dureza y de la resistencia al desgaste de las muestras 
implantadas con Cr+, N+ y Cr+/N+ para establecer las condiciones óptimas de 
implantación que promueven las mayores mejoras en el desgaste, y determinar la 
influencia de los parámetros de implantación en las tasas de desgaste. 
o Estudio del comportamiento en tribocorrosión para establecer las sinergias 











































Capítulo 5: Descripción experimental 
 
67 
5.1. Material de estudio. 
5.1.1. Material de referencia. 
El material objeto de estudio son láminas de níquel obtenidas electroquímicamente 
-Ni-EC- de un alto grado de pureza, 99.99% at. de 2 mm de espesor y de  
30 x 30 mm2, figura 24. Este material fue suministrado por la Fábrica Nacional de 








Figura 24. Macrografía de una muestra de Ni-EC. 
5.1.2. Implantación iónica. 
Los tratamientos de implantación iónica se realizaron en las instalaciones de la 
Asociación de Industria Navarra (AIN) en Pamplona (España) empleando un 
implantador iónico DanFysik, figura 25. El equipo consiste en una fuente de iones 
Freeman capaz de producir iones a partir de compuestos sólidos, líquidos o gaseosos; y 
un sistema de separación de masas, para todos los isótopos del sistema periódico. Los 
iones producidos en la fuente son acelerados electrostáticamente hasta alcanzar una 
energía de hasta 200 KeV, para iones monovalentes, empleando para ello una intensidad 
de haz de hasta 10 mA. Estos iones acelerados pasan a una cámara de tratamiento de  
3 m³ de capacidad que dispone de un sistema de movimiento de piezas de 5 ejes 
automatizado, y un analizador de masas Hiden tipo Halo 201, para el control del 
tratamiento. Tanto el acelerador como la cámara de tratamiento operan en condiciones 















Figura 25. Vista general del implantador iónico empleado para realizar los 
tratamientos de modificación superficial sobre el Ni-EC. 
Antes de la implantación, las muestras de Ni-EC se pulen hasta alcanzar una rugosidad 
media (Ra) inferior a 15 nm y posteriormente se limpian en agua destilada en un baño 
de ultrasonidos. 
A continuación, las muestras se introducen en la cámara de tratamiento para su 
implantación con un haz de iones de Cr+/N+ de incidencia normal, y en las dosis y 
energías de implantación recogidas en la tabla III. Todo el proceso se realiza a una 
temperatura inferior a 50ºC. 








Dosis N+  
(iones/cm2) 




C4 150 1.3·1016 - - - 
C1 150 5·1016 - - - 
C3 150 8.7·1016 - - - 
C5 140 3·1017 - - - 
N+ 
N3 - - 70 1·1016 - 
N2 - - 70 5·1016 - 
N1 - - 70 3·1017 - 
N4 - - 30 3·1017 - 
Cr+/N+ 
NC3 140 3·1017 70 1·1016 Cr+→N+ 
NC2 140 3·1017 70 5·1016 Cr+→N+ 
NC1 140 3·1017 70 3·1017 Cr+→N+ 
NC5 140 3·1017 50 3·1017 Cr+→N+ 
NC4 140 3·1017 30 3·1017 Cr+→N+ 
NC6 140 3·1017 30 3·1017 N+→Cr+ 
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5.2. Evaluación de las capas implantadas. 
5.2.1. Caracterización de las muestras.  
La caracterización de las muestras tratadas se ha realizado empleando diferentes 
técnicas de estudio tales como: perfilometría confocal, microscopia electrónica de 
barrido (SEM) y espectroscopia de dispersión de energía (EDS), espectroscopia de 
lámpara de descarga luminiscente (GDL), difracción de rayos X (DRX), espectroscopia 
fotoelectrónica de rayos X (XPS) y espectroscopia de retrodispersión de Rutherford 
(RBS). 
5.2.1.1. Perfilometría confocal. 
La rugosidad lineal de las muestras se evaluó mediante un perfilómetro 
confocal/interferométrico Sensofar modelo PLµ 2300, figura 26, empleando un ocular 
de 20X que determina una longitud de medida de 560 µm. Se realizaron varias medidas 
en tres zonas diferentes de la superficie de cada muestra, registrando un total de 8 
medidas en cada una de ellas. Con el fin de eliminar la ondulación y la inclinación se 
empleó un filtro de ondas -separador de ondas o cut-off- de tipo gaussiano, con un valor 
de longitud separadora -o cut-off-, λc= 0.08 mm. El valor medio de la rugosidad lineal, 
Ra, se obtuvo calculando la media aritmética de las medidas realizadas, además de 









Figura 26. Perfilómetro confocal/interferométrico Sensofar modelo PLµ 2300 
empleado para las medidas de rugosidad. 
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5.2.1.2. Microscopia electrónica de barrido (SEM) y espectroscopia de dispersión 
de energía (EDS). 
La preparación metalográfica de los cortes transversales de las muestras se realizó 
mediante una micro-cortadora de disco de diamante, embutición en caliente en baquelita 
y posterior desbastado con papel de carburo de silicio con granulometrías entre 80 y  
1200 µm, puliendo finalmente con pasta de diamante de 3 y 1 µm respectivamente, 
hasta obtener un acabado especular. 
Las muestras de Ni-EC implantadas con Cr+/N+ sometidas a ensayos de desgaste y de 
tribocorrosión fueron evaluadas en superficie mediante microscopia electrónica de 
barrido FEG-SEM tras un proceso de limpieza con etanol en un baño de ultrasonidos. 
Una vez realizada la preparación metalográfica, las muestras se analizaron mediante 
microscopia electrónica de barrido empleando un microscopio de emisión de campo 
(FEG-SEM) JEOL 6500F equipado con cátodo caliente de ZrO2/W Schotty, el cual 
presenta un sistema de análisis de dispersión de energía (EDS) que permite analizar los 
elementos presentes en la zona a estudiar.  
El tratamiento digital de las imágenes obtenidas se realizó con el programa de análisis 
del propio microscopio electrónico de barrido, INCA. 
5.2.1.3. Espectroscopia de lámpara de descarga luminiscente (GDL). 
Los perfiles de composición y la profundidad de la zona implantada se realizaron en el 
Departamento de Ingeniería Avanzada de Superficies de la Asociación de Industria 
Navarra (AIN) empleando un equipo JY 10000 RF Spectrometer. 
5.2.1.4. Difracción de rayos X (DRX). 
La caracterización de las fases presentes en las muestras implantadas, se ha determinado 
mediante difracción de rayos X (DRX). Se utilizó un difractómetro Bruker modelo D8 
Discover, figura 27, cuyo tubo de rayos X está equipado con un espejo óptico Goebel 
que permite un haz paralelo y monocromático de rayos X. La radiación empleada para 
la obtención de los difractogramas fue la del Co Kα (λ=1.78897Å).  
 
 



















Figura 27. Difractómetro Bruker modelo D8 Discover. 
Los difractogramas se obtuvieron empleando geometría de ángulo rasante debido al 
bajo espesor de las capas implantadas puesto que, en esta configuración, la interacción 
de los rayos X y la superficie a analizar aumenta, siendo por ello adecuada para 
caracterizar capas muy delgadas o con escasa orientación cristalina. En esta geometría 
se desacopla el ángulo de incidencia, , y el ángulo de detección, 2, como se muestra 
en la figura 28. El ángulo  que forma el haz de rayos X incidente sobre la superficie de 
la muestra se mantiene fijo y con valores bajos de entre 0.5º - 1.5º, mientras que el 
detector realiza un barrido de ángulos igual a la geometría de Bragg-Brentano. En estas 
condiciones, la ley de Bragg se cumple para los planos inclinados en un ángulo φ con 







Figura 28. Geometría en ángulo rasante. 
Finalmente, la asignación de los picos experimentales a las fases presentes se ha 
realizado utilizando las fichas establecidas por el Joint Committee on Powder Diffaction 
Studies (JCPDS). 
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5.2.1.5. Espectroscopia fotoelectrónica de rayos X (XPS). 
Las muestras fueron también analizadas mediante espectroscopia fotoelectrónica de 
rayos X, XPS, técnica que permite determinar de forma cualitativa y cuantitativa los 
elementos presentes en la superficie, excepto H y He [13, 93-95].  
El equipo utilizado fue un FISONS, figura 29, que consta de una estación de bombeo 
VG Microtech MT500 y una fuente de rayos X con ánodo de Al (línea Kα) operando a 
115 KeV y 20 mA.  
Los espectros se registraron mediante un analizador de energías de los electrones 
emitidos por la muestra de tipo hemisférico VG-CLAM. Una vez obtenidos los 
espectros, se corrigieron los efectos de carga tomando como pico de referencia el pico 
del C 1s cuya energía de enlace teórica (B.E) es 284.8 ± 0.2 eV. 
Con el objeto de determinar la variación de la composición con el espesor, las muestras 
fueron decapadas mediante bombardeo con iones argón durante 10, 11, 16, 31 y 51 
minutos, a un voltaje de 5 KeV y con una corriente de emisión de 10 mA, obteniéndose 
una presión en la cámara de análisis de 3·10-7 mbar.  
Finalmente, todos los espectros se analizaron mediante el programa XPSPEAK41. 
Dicho análisis se realizó empleando un ajuste lineal de la línea base y un ajuste de los 
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5.2.1.6. Espectroscopia de retrodispersión Rutherford (RBS). 
La espectroscopia de retrodispersión Rutherford (RBS) es una técnica analítica no 
destructiva que permite determinar la composición de la superficie y un perfil de 
distribución de los diferentes elementos presentes mediante la incidencia de partículas 
cargadas (generalmente partículas α, He2+ o He+) en el material a evaluar. 
La técnica se basa en la colisión elástica entre un haz de partículas cargadas y los 
núcleos de los átomos de un blanco, y en la detección de las partículas incidentes 
retrodispersadas por la muestra a analizar. En función de la energía de las partículas 
retrodispersadas, el espectro proporciona información relativa a la naturaleza de los 
átomos del blanco y, a la profundidad a la que se produce la colisión, permitiendo 
obtener información del espesor de la capa y perfiles de concentración de distintos 
elementos en volumen [96, 97].  
La interpretación de los espectros de energía de las partículas retrodispersadas exige 
tener en cuenta una serie de factores: 
o La colisión de una partícula del haz con el núcleo de los átomos de la muestra es 
debida a las interacciones de Coulomb entre los dos núcleos cuando están 
próximos.  
o Cuando la dispersión se produce en la superficie de la muestra, la única pérdida 
de energía de las partículas incidentes se debe a la transferencia de momento con 
los átomos del blanco. En cambio, cuando la colisión entre dichas partículas y 
los átomos se produce a una cierta profundidad, las partículas incidentes pierden 
energía al atravesar el material tanto en el camino de entrada como en el de 
salida, debido a las interacciones con el núcleo y electrones del átomo. La 
pérdida de energía de las partículas depende por lo tanto de la composición y de 
la densidad del material a evaluar. Así, las partículas retrodispersadas a una 
cierta profundidad presentarán una energía menor que cuando las partículas son 
retrodispersadas en la superficie. 
o El número de partículas retrodispersadas por cada átomo del blanco dentro de un 
ángulo sólido para un número dado de partículas incidentes es directamente 
proporcional a la probabilidad o sección eficaz del proceso. 
La técnica de RBS es más sensible a los elementos pesados como el cromo, aunque 
tiene mejor resolución para elementos ligeros como el nitrógeno. Según aumenta la 
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masa del blanco, menor es la cantidad de energía transferida y la energía de la partícula 
retrodispersada tiende asintóticamente a la de la partícula incidente [96].  
Los análisis RBS se realizaron en el Centro de Micro-Análisis de Madrid (CMAM). El 
equipo empleado es un acelerador electrostático tipo tándem con una tensión máxima en 
el terminal de 5 MV, figura 30.  
 
Figura 30. Izqda.) vista general; dcha.) esquema del acelerador de iones del CMAM. 
Para el estudio de la composición estequiométrica de las muestras implantadas se 
emplearon haces de partículas de He++ a 8.9 MeV para el nitrógeno y He+ a 2.6 MeV 
para el cromo, respectivamente. Estas energías se eligieron debido a que 8.9 MeV se 
corresponde con la energía de resonancia para la reacción, 14N(α, α0)14N, y 2.6 MeV es 
una energía suficiente para distinguir bien el cromo en el espectro, dado que se trata de 
un elemento pesado. Análogamente, las muestras de referencia fueron bombardeadas 
con una energía de haz de 3.045 MeV correspondiente a la energía de resonancia del 
oxígeno, para la reacción 16O (α, α0)16O.  
En todos los casos, la dosis empleada para obtener los espectros fue de 10 µC. Las 
partículas retrodispersadas se recogieron simultáneamente con dos detectores de barrera 
de silicio, uno fijo y otro móvil situado en ángulos de salida de 170º para el detector fijo 
y de 165º para el detector móvil. La forma del haz es rectangular y las condiciones de 
operación son las recogidas en la tabla IV.  
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Tabla IV. Condiciones de operación en los ensayos de RBS. 













Detector Fijo 170.4º 100 145 ± 0.5 4.40 2.62 100 
Detector Móvil 165º 50 86.3 ± 0.5 7.09 2.65 50 
Detector Móvil + 
rendija 
- * 82.8 ± 0.5 2.4 - - 
*Depende de la rendija o filtro empleado. 
** La calibración puede variar en función de la ganancia empleada. 
Las simulaciones de los espectros recogidos se analizaron mediante el programa 
SIMNRA 6.0 desarrollado por Matej Mayer del Max-Planck-Institut fur Plasmaphysik, 
Alemania [98]. Para realizar la simulación de los espectros se han simulado las 
partículas recogidas en el detector cuya posición (ángulo) es tal que la relación /R 
(sección eficaz/sección eficaz Rutherford) es máxima. Para ello, en primer lugar, se 
definieron las condiciones de ensayo que incluyen las partículas incidentes, la energía 
de estas partículas (energía del haz), la geometría de scattering y la energía de 
calibración del experimento. A continuación, se definió el material objeto de estudio o 
blanco. En todos los casos ha sido necesario considerar que la superficie estaba formada 
por diferentes capas de espesor y/o composición diferente, compuestas por: Cr, Ni y O 
en el Ni-EC implantado con Cr+; N, Ni y O para el Ni-EC implantado con N+; y Cr, N, 
Ni y O para las muestras co-implantadas con los dos iones. Una vez realizadas las 
simulaciones se obtuvieron los valores de concentración para cada uno de los elementos 
presentes.  
En las muestras implantadas con un único ión -Cr+ o N+- se ha estimado una 
composición molecular media normalizada, partiendo de los átomos/cm2 obtenidos en 
cada una de las capas necesarias para ajustar los espectros experimentales de RBS, ya 
que es posible determinar la estequiometría de los óxidos de cromo y de los nitruros de 
níquel en función de los elementos presentes, y sus concentraciones, en cada una de 
ellas. Se ha supuesto que para las muestras implantadas con cromo todo el cromo está 
en forma de óxido, mientras que para la implantación con nitrógeno se considera que 
todo el nitrógeno está formando nitruros. En el capítulo seis de la presente tesis se 
describe en detalle el procedimiento seguido en cada caso, en función del ión 
implantado en el Ni-EC.  
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Una vez conocida la composición molecular media normalizada, se calculó el 
porcentaje de óxidos de cromo y níquel presentes en el caso del Ni-EC implantado con 
Cr+ y la cantidad de óxidos y nitruros de níquel presentes en las muestras de Ni-EC 
implantado con N+. Este cálculo consiste en dividir la cantidad de óxidos de cromo 
entre el total de óxidos y la cantidad de nitruros de nitrógeno entre el total de nitruros, 
respectivamente. Una vez conocido el porcentaje de cada uno de los compuestos (% (1), 
% (2)) y mediante la estimación previa de la densidad y el peso molecular, es posible 
calcular el espesor total de la capa modificada empleando para ello los valores 
correspondientes de la densidad y el peso molecular medio de la capa. 
La densidad molecular media (ρMm) se estima a partir de la siguiente ecuación: 










 cmgMm     [Ecuación 3] 
siendo ρ1 y ρ2 las densidades de los compuestos 1 y 2 formados, óxido de cromo y 
nitruro de níquel, respectivamente. Así mismo, %(1) %(2) se corresponden con los 
porcentajes del compuesto 1 y 2 presentes en la capa. 
Se ha considerado que los valores de la densidad del óxido de cromo (Cr2O3) y del 
nitruro de níquel (NixN) son de 5.21 g/cm
3 y 7.66 g/cm3 respectivamente; y un valor de 
densidad de 6.67 g/cm3 para óxido de níquel, NiO.  
El peso molecular medio de la capa se determina a partir de la ecuación: 













molgP    [Ecuación 4] 
donde PM1 y PM2 son los pesos moleculares de los compuestos formados en función de 
las condiciones de implantación: NiO, Cr2O3 y NixN; y %(1) y %(2) es el porcentaje del 
compuesto 1 y 2 presente en la capa. 
















   [Ecuación 5] 
Siendo NA 6.023·10
23 at/mol, el espesor_RBS es el espesor que se obtiene en la 
simulación en SIMRA en at/cm2, PMm (g/mol) es el peso molecular medio y ρMm (g/cm3) 
la densidad atómica media, obtenidas de la ecuación 4 y 3, respectivamente. 
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Sin embargo, para el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ no es posible realizar el cálculo 
de la estequiometría de los nitruros y/o óxidos de Cr+/N+ dado que en estos casos no 
existe ningún elemento en su composición que esté formando un único compuesto ya 
que el cromo y el nitrógeno forman parte tanto de los óxidos como de los nitruros. Es 
por ello que para estas condiciones de implantación se han obtenido las composiciones 
de cada una de las capas necesarias para realizar un buen ajuste de los datos 
experimentales y se han representado gráficamente las concentraciones de cromo y 
nitrógeno en función de la profundidad obtenida en at/cm2.  
5.2.2. Caracterización electroquímica. 
5.2.2.1. Electrolito empleado. 
Los ensayos electroquímicos se realizaron en una solución de NaCl de concentración 
0.03M, con adiciones de un ácido o una base para modificar su pH y así poder simular 
los diferentes rangos de pH de las tintas empleadas en los procesos de impresión 
(pH: 4.5-5.5), micro-grabado (pH: 8-12) y micro-estampación (pH: 12). Las soluciones 
empleadas en el estudio electroquímico son: 
o pH neutro: NaCl 0.03 M. 
o pH ácido: NaCl 0.03 M acidificado con HCl hasta alcanzar un pH de 5.  
o pH alcalino: NaCl 0.03 M alcalinizado con NaOH hasta alcanzar un pH de 12.  
5.2.2.2. Metodología experimental.  
Los ensayos electroquímicos se realizaron empleando un potenciostato Gamry reference 
600 acoplado a un ordenador que permite la aplicación de una perturbación controlada 
al sistema objeto de estudio y la recogida de su respuesta de forma automatizada. Los 
ensayos se realizaron en una celda convencional de tres electrodos constituida por: un 
electrodo de trabajo, que es la muestra objeto de estudio; un electrodo de referencia de 
calomelano y/o de Ag/AgCl (KCl saturado); y un contraelectrodo formado por un hilo 
de platino enrollado en espiral para lograr, en un pequeño volumen, una superficie 
suficientemente grande como para tener una correcta distribución de la corriente. Todos 
los potenciales descritos en este trabajo de investigación están referidos a la escala SCE 
(electrodo de calomelanos saturado). 
El electrodo de trabajo se enmascaró con una cinta especial anti-resquicio y una laca 
dejando un área conocida expuesta al medio agresivo que fue determinada, para cada 
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ensayo, mediante una lupa Moticam 2000 con un software de análisis de imagen. En 
todos los casos el área ensayada fue de 0.20 mm2 aproximadamente.  
Antes de la realización de los ensayos, las muestras se sometían a un proceso de 
limpieza con etanol en un baño de ultrasonidos durante 5 minutos y posterior secado en 
aire frío. 
En la figura 31 se muestra el montaje experimental empleado para la realización de los 
ensayos electroquímicos. En todos los casos, las medidas se realizaron a temperatura 
ambiente y por triplicado. 
Figura 31. Equipo y montaje experimental empleado en los ensayos electroquímicos. 
5.2.2.3. Técnicas electroquímicas empleadas. 
Curvas potenciodinámicas. 
Este tipo de ensayo potenciodinámico es uno de los más empleados para el estudio de 
los procesos de corrosión debido a que permite determinar la cinética de los procesos 
corrosivos. 
La técnica de polarización lineal se basa en la medida de la relación existente entre el 
potencial y la respuesta en corriente, en el estado estacionario, cuando se polariza al 
material de forma continua [99, 100]. El metal se polariza desde potenciales catódicos 
hasta potenciales anódicos obteniendo para cada valor de potencial aplicado (E) una 
respuesta en corriente (i). La representación del E-i constituye la curva de polarización. 
Dependiendo de la forma de la curva es posible establecer el mecanismo controlante del 
proceso corrosivo, y extraer la información más relevante en cada caso. En un proceso 
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bajo control por activación, la cinética del proceso corrosivo se determina trazando las 
pendientes de Tafel de la rama anódica y catódica, en los tramos lineales, localizados en 
las proximidades del potencial de corrosión, Ecorr, figura 32 [61]. Se determina así la 
densidad de corriente de corrosión, icorr, la cual a través de la ley de Faraday permite 








Figura 32. Cálculo de Ecorr e icorr mediante las pendientes de Tafel.  
Para determinar la cinética de corrosión, tanto en el material de referencia, Ni-EC, como 
en los materiales implantados iónicamente se realizaron curvas potenciodinámicas en 
las condiciones descritas a continuación. 
El barrido de potencial se iniciaba tras un periodo de estabilización del potencial a 
circuito abierto (Eoc) durante 900 segundos, tiempo suficiente para establecer el 
equilibrio en la intercara metal/electrolito. A continuación, se aplica un escalón de 
potencial en sentido catódico de -0.3 V con respecto al potencial a circuito abierto y 
seguidamente se inicia el barrido de potencial en sentido anódico a una velocidad de 
0.16 mV/s, hasta alcanzar una densidad de corriente límite de 0.20 mA/cm2. A partir de 
dicho valor se inicia el ciclo reverso a la misma velocidad de barrido.  
Voltamperometrías. 
El término de voltamperometría define o describe a un grupo de técnicas 
electroquímicas que se emplean para el estudio de procesos electroquímicos. Estas 
técnicas consisten en la aplicación de varios pulsos de potencial consecutivos, que no 
permiten restablecer el equilibrio de la interfase electrodo-disolución, y el posterior 
análisis de la respuesta intensidad/ potencial (I/E) obtenida [100, 101]. 
En estas técnicas voltamperométricas, se estudian los cambios de corriente, como una 
función del potencial aplicado a través de la celda electrolítica. Dependiendo de la 
Rama Catódica 
Rama Anódica 
icorr                     log i 
E(V) 
E corr 
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forma del pulso de potencial aplicado, estas técnicas se pueden clasificar como: técnicas 
de doble pulso como la voltamperometría de pulso diferencial (DPV); técnicas de 
multipulso como la voltamperometría de escalera (CSCV) o la voltamperometría cíclica 
de onda cuadrada (CSWV) y técnicas de barrido lineal en modo cíclico como la 
voltamperometría cíclica [102]. 
La voltamperometría cíclica, más conocida como voltametría cíclica, es la técnica más 
empleada en el estudio de los procesos redox. Esta técnica consiste en aplicar al 
electrodo de trabajo una variación lineal del potencial eléctrico, de manera triangular, 








Figura 33. Señal de excitación en voltametría cíclica. 
El potencial se varía linealmente desde un valor inicial, Eo, hasta alcanzar un valor 
final, Ef, a una velocidad constante registrándose la evolución de la corriente que pasa 
por el sistema en función del potencial aplicado. El barrido de potenciales aplicado debe 
ser suficientemente amplio como para recoger los picos de oxidación y reducción del 
sistema metal-electrolito. Dependiendo del tipo de estudio que se realiza, se determina 
la dirección del barrido inicial, negativo o positivo, y el número de ciclos. 
En general, los voltagramas representan la señal corriente (I) frente potencial (E) 
mostrando una serie de picos que se identifican con los diferentes procesos de oxidación 
y reducción que tienen lugar en el sistema metal-disolución. Las diferencias que existen 
entre los picos obtenidos en el primer barrido y en los posteriores determinan cómo 
están relacionados los procesos entre sí. Al mismo tiempo, la dependencia de los picos 
con la velocidad de barrido y la amplitud del pico se relaciona con los procesos de 
adsorción y/o difusión, que pueden estar acoplados en el sistema estudiado. 
En el presente trabajo, las voltametrías cíclicas se realizaron tras un periodo de 
estabilización de 900 segundos. El barrido de potencial se realizó en sentido anódico a 
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partir del potencial a circuito abierto (OCP) hasta un valor de potencial de 1.5 V.  
A continuación, se iniciaba el ciclo reverso, en sentido catódico, hasta un valor de 
potencial de –1.5 V, valor en el que se invierte el sentido del barrido hasta alcanzar el 
potencial a circuito abierto. El número de ciclos realizados fue de 4 y la velocidad de 
barrido empleada fue de 50 mV·s-1.  
5.2.3. Caracterización de la dureza y de la resistencia al desgaste. 
5.2.3.1. Medidas de dureza. 
La evaluación de la dureza superficial de las muestras implantadas se determinó 
mediante nanoindentación. Esta técnica se basa en la medida de la deformación plástica 
producida en una superficie tras la aplicación de una carga con un indentador. La dureza 
se determina a partir de las curvas de carga y descarga, figura 34, que están relacionadas 
con las propiedades elásticas del material.  
El indentador penetra en el material a profundidades muy bajas, del orden de decenas de 
nanómetros, pudiendo determinar la dureza cuando el indentador penetra hasta una 








Figura 34. Esquema de un ensayo de indentación mostrando la carga (P), frente al 
desplazamiento del material (h). 
En la presente tesis las medidas de dureza se realizaron con un nanoindentador modelo 
Nano Indenter XP de MT, figura 35, con una resolución de 50 nN para las cargas 
aplicadas y desplazamientos verticales de la punta de 0.02 nm. Las medidas fueron 


















Figura 35. Izqda.) nanoindentador Nano Indenter XP; dcha.) montaje de una probeta 
sobre el portamuestras. 
En todos los casos las medidas se realizaron utilizando un indentador de punta piramidal 
de diamante de tres caras tipo Berkovich, con un radio de curvatura estimado de 50 nm. 
La profundidad de penetración máxima fue de 500 nm y la velocidad de deformación de 
0.050 s-1 para un desplazamiento armónico de 2 nm, una frecuencia de 45 Hz y una 
velocidad de aproximación de la punta a la superficie de 10 nm/s. El coeficiente de 
Poisson del indentador empleado es = 0.25 y su módulo de Young es Ei=1050. 
Las indentaciones fueron realizadas en modo CSM (Continuous Stiffness 
Measurement). Cada valor de dureza es el resultado de 20 curvas de carga-descarga de 
500 nm de penetración máxima.  
Los valores de dureza (H) y de módulo de Young reducido (E), fueron estimados a 
partir de las siguientes ecuaciones, atendiendo al modelo descrito por Oliver y Pharr 
[104]. 











     [Ecuación 6] 
dónde: 
o A (nm): área de la huella con la punta Berkovich. 
o hc (nm): profundidad de la indentación. 
o Pmáx (mN): carga máxima aplicada por el indentador.  
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   [Ecuación 7] 
dónde:  
o Eeff (GPa): módulo de Young efectivo o reducido. 
o E (GPa): módulo de Young del Ni-EC. 
o Ei (GPa): módulo de Young del indentador (Ei = 1050). 
o ν: coeficiente de Poisson del Ni-EC. 
o νi: coeficiente de Poisson del indentador (νi = 0,25). 
5.2.3.2. Evaluación de la resistencia al desgaste.  
El comportamiento frente al desgaste de las muestras de Ni-EC implantadas se evaluó 
en condiciones de contacto en seco mediante un micro-tribómetro Must en FALEX 
(Bélgica), utilizando la configuración de ensayo de deslizamiento bidireccional 
mostrada en la figura 36. 
Este dispositivo es similar al del AFM pero operando a una escala de fuerza normal 
diferente. El contracuerpo utilizado es una bola de acero tipo 100Cr6 con un diámetro 
de 3.175 mm (1/8 in.), el cual está montado sobre un brazo basculante o cantilever de 
25x50 mm que presenta una rigidez normal (Kn) y tangencial (Kt) de 600 N/m y  
1000 N/m, respectivamente. Las desviaciones del cantilever, ya sean en la dirección 
normal o en la tangencial, se detectan mediante sensores ópticos. Dichas desviaciones 
varían la intensidad de la luz registrada en los sensores provocando cambios de voltaje, 
los cuáles se traducen en valores de fuerza mediante un sistema interno de calibración. 
A partir del registro de las deflexiones en la dirección tangencial se calcula la fuerza de 
fricción del material. 
Capítulo 5: Descripción experimental 
 
84 
Figura 36. Micro-tribómetro Must de deslizamiento bidireccional. 
Los parámetros de ensayo utilizados en el presente trabajo fueron los siguientes: una 
velocidad lineal de 1 mm/s; una distancia deslizada de 1 mm; cargas aplicadas de  
20 mN y 50 mN; 100 y 500 ciclos deslizados, en condiciones de temperatura y humedad 
controlada a 20 ± 2 ºC y 45 ± 3 %, respectivamente. Durante cada ensayo se registró el 
coeficiente de fricción (COF) en función de los ciclos deslizados.  
Posteriormente, las huellas de desgaste se analizaron mediante un perfilómetro óptico 
Wyko RST 500 obteniendo las imágenes topográficas del surco de desgaste a partir de 
las cuales se determinó la tasa de desgaste mediante el modelo de la energía disipada 
[105, 106]. En este modelo la energía disipada, Ed, y el coeficiente de fricción se 
calculan a partir de las siguientes expresiones:  
  dxFtEd     [Ecuación 8] 







 [Ecuación 9] 
siendo, Fn, la fuerza normal aplicada y d la distancia total de deslizamiento. 
La tasa de desgaste resultante, se determina a partir de la representación gráfica de la 
anchura del surco frente a la energía disipada, en donde la pendiente de la recta obtenida 
corresponde a la tasa de desgaste final.  
Finalmente, los surcos de desgaste se analizaron mediante microscopia electrónica de 




Sensor de fibra óptica 
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microscopio de emisión de campo (FEG-SEM) JEOL 6500F con el objeto de 
determinar el mecanismo desgaste ocurrido. 
5.2.4. Caracterización del comportamiento frente a tribocorrosión. 
5.2.4.1. Metodología experimental. 
Los ensayos de tribocorrosión se realizaron parcialmente en el Centre for Mechanical 
and Materials Technologies (CT2M) de la Universidad de Minho (Portugal) durante una 
estancia de 3 meses, y en el Grupo de Corrosión y Protección de Materiales Metálicos 
(COPROMAT) del Departamento de Ingeniería de Superficies, Corrosión y Durabilidad 
del CENIM/CSIC.  
En ambos casos, los ensayos se realizaron con un tribómetro CETR acoplado a un 
potenciostato Gamry, figura 37. Este tribómetro consta de un soporte plano, que se 
desliza bidireccionalmente, en el que se coloca la muestra objeto de estudio y un porta 










Figura 37. Tribómetro CETR. Montaje experimental empleado en los ensayos de 
tribocorrosión en: izqda.) CT2M (Portugal); dcha.) CENIM/CSIC (España). 
Para los ensayos de tribocorrosión, sobre el soporte plano que permite el 
desplazamiento bidireccional, se monta una celda electroquímica de tres electrodos. En 
la figura 38 se muestra el montaje específico de la celda electroquímica en cada uno de 
los equipos empleados. En ambos casos y, al igual que en los ensayos electroquímicos, 
las muestras una vez limpias, se enmascaraban con una cinta especial anti-resquicio y 
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Figura 38. Arriba) celda electroquímica empleada en: izqda.) CT2M (Portugal); 
 dcha.) CENIM/CSIC (España). Abajo) montaje de la muestra en el interior de la celda 
electroquímica empleada en el CENIM/CSIC (España). 
Para los ensayos de tribocorrosión se utilizó como contracuerpo una bola de alúmina 
(Al2O3, corindón) de 3 mm de diámetro, de elevada dureza, estabilidad química y 
naturaleza no conductora. Estas dos últimas características son esenciales para no 
interferir en el proceso de tribocorrosión del Ni-EC. Análogamente, el portabolas está 
fabricado en teflón para asegurar un buen aislamiento eléctrico del sistema. 
En la tabla V se recogen los parámetros utilizados en los ensayos de tribocorrosión. 
Conviene indicar que en todos los casos los ensayos se realizaron a temperatura 
ambiente.  
Tabla V. Parámetros empleados en los ensayos de tribocorrosión. 
Carga normal aplicada 50 mN 
Frecuencia de contacto 0.17 Hz 
Longitud de carrera 2 mm 
Número de ciclos deslizados 250 ciclos 
Área total expuesta al electrolito 0.24 cm2 
Medio 30 mL de NaCl 0.03M acidificada con HCl a pH 5 
RE                                     CE                                     
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Una vez finalizado el ensayo de tribocorrosión, las muestras se extrajeron de la solución 
de ensayo y se aclararon con agua destilada. A continuación, se determinó el volumen 
total desgastado a partir de las topografías de los surcos de desgaste obtenidas mediante 
un perfilómetro confocal Sensofar modelo PLµ 2300. Mediante un software de análisis 
de imagen se determinó el área desgastada en tres secciones representativas del surco de 
desgaste, a partir de su anchura y longitud. De esta manera, a partir del valor medio de 
las tres secciones se determinó el volumen total desgastado, extrapolando dicho 
volumen medio a la longitud total del surco. 












    [Ecuación 10] 
dónde: 
o F, es la fuerza aplicada en Newtons. 
o d, es la distancia deslizada en metros. 
o V, es el volumen total desgastado. 
Finalmente, los surcos de desgaste se analizan mediante microscopia electrónica de 
barrido (SEM) y espectroscopia de dispersión de energía (EDS) empleando un 
microscopio de emisión de campo (FEG-SEM) JEOL 6500F. 
Conviene resaltar que los ensayos de tribocorrosión sólo se realizaron en las muestras 
que mostraron mejoras en su comportamiento frente a la corrosión y/o al desgaste en 
seco.  
5.2.4.2. Técnicas electroquímicas aplicadas durante los ensayos de desgaste en 
soluciones agresivas. 
Durante la realización de los ensayos de desgaste en medios agresivos, se emplearon de 
forma simultánea las técnicas electroquímicas con el fin de discriminar las diferentes 
contribuciones al volumen total desgastado. 
Medidas de potencial a circuito abierto. 
La medida de potencial a circuito abierto (OCP) consiste en monitorizar la diferencia de 
potencial que se establece entre el electrodo de trabajo y un electrodo de referencia en el 
medio de ensayo, obteniendo así la información termodinámica del sistema. Este tipo de 
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ensayo se caracteriza porque no perturba al sistema objeto de estudio, sino que 
simplemente recoge las variaciones del potencial del electrodo de trabajo con respecto a 
un electrodo de referencia cuyo potencial es estable y conocido [107]. 
Las medidas de OCP se registraron mediante un electrodo de referencia de Ag/AgCl 
(KCl saturado), conectado a un potenciostato Gamry Reference 600 que registraba la 
variación de potencial entre ambos en las diferentes etapas del ensayo de desgaste 
realizado. 
Inicialmente, sin aplicar carga y en condiciones estáticas se registraba el potencial a 
circuito abierto durante un periodo suficientemente largo para alcanzar un valor estable, 
900 segundos aproximadamente. A continuación, se iniciaba el deslizamiento con la 
carga aplicada y el OCP se recogía simultáneamente. Finalmente, una vez finalizado el 
deslizamiento, la carga se retiraba, y el OCP se continuaba registrando en condiciones 
estáticas durante 30 minutos. 
Ensayos bajo control potenciostático catódico. 
Este ensayo consiste en imponer un potencial constante durante el ensayo de desgaste 
con el objeto de establecer unas condiciones electroquímicas bien definidas. En el 
presente trabajo se ha aplicado un potencial catódico para el cuál se inhibe la reacción 
anódica o de disolución del metal, y por tanto la corrosión del Ni-EC que tendría lugar 
durante el ensayo de desgaste en el medio agresivo.  
Para las medidas de control potenciostático catódico se empleó una celda de tres 
electrodos, similar a la empleada en los ensayos electroquímicos realizados 
previamente, compuesta por el electrodo de trabajo, un electrodo de referencia de 
Ag/AgCl (KCl saturado) y un hilo de platino enrollado en espiral que actúa como 
contraelectrodo, figura 39. 










Figura 39. Esquema del montaje del ensayo de tribocorrosión bajo control 
potenciostático catódico. 
Los ensayos de tribocorrosión bajo control potenciostático catódico se realizaron 
aplicando un potencial catódico de -0.230 V vs SCE. Este potencial se aplicó antes de 
iniciar el deslizamiento, durante 900 segundos y se mantuvo hasta el final del ensayo. 
Bajo estas condiciones, el volumen desgastado es una buena estimación de la pérdida de 
material debida a factores mecánicos en ausencia de corrosión -W-, pero teniendo en 
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6.1. Caracterización microestructural. 
En este apartado se recoge la caracterización microestructural de las muestras de  
Ni-EC implantadas con iones de cromo y/o nitrógeno a diferentes dosis, energías y 
orden de implantación de los iones, tabla VI. 
Tabla VI. Condiciones de la implantación iónica en las muestras estudiadas. 
 
6.1.1. Ni-EC de referencia. 
Inicialmente se procedió a realizar la completa caracterización del Ni-EC sin implantar 
para poder disponer de una referencia adecuada que permitiera establecer los cambios 
promovidos por los tratamientos realizados en las distintas condiciones de implantación 
utilizadas. 
En la figura 40 se muestra una imagen representativa del aspecto superficial y de la 
topografía del Ni-EC. La superficie presenta un aspecto homogéneo, que se caracteriza 














Orden iones  
co-implantados 
Ni-EC Ni-EC  
Cr+ 
C4 150 1.3·1016 - - - 
C1 150 5·1016 - - - 
C3 150 8.7·1016 - - - 
C5 140 3·1017 - - - 
N+ 
N3 - - 70 1·1016 - 
N2 - - 70 5·1016 - 
N1 - - 70 3·1017 - 
N4 - - 30 3·1017 - 
Cr+/N+ 
NC3 140 3·1017 70 1·1016 Cr+→N+ 
NC2 140 3·1017 70 5·1016 Cr+→N+ 
NC1 140 3·1017 70 3·1017 Cr+→N+ 
NC5 140 3·1017 50 3·1017 Cr+→N+ 
NC4 140 3·1017 30 3·1017 Cr+→N+ 
NC6 140 3·1017 30 3·1017 N+→Cr+ 
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  99.99 % Ni-EC



























Figura 40.Izqda.) aspecto superficial; dcha.) imagen topográfica del Ni-EC. 
El perfil de composición obtenido por GDL corrobora que se trata de níquel con un alto 












Figura 41. Análisis GDL del Ni-EC. 
En la figura 42 se muestra el difractograma de rayos X perteneciente al Ni-EC. En dicha 
figura se distingue la presencia de tres picos correspondientes al níquel localizados en 
valores de 2θ igual a 51.67º, 60.36º y 90.84º y que corresponden a las direcciones 
cristalográficas (111), (200) y (220) respectivamente. Esta distribución espacial 
coincide con los planos cristalográficos de la estructura cúbica centrada en las caras del 
níquel -fcc- siendo la orientación preferencial la fase cristalina que presenta la dirección 
















Figura 42. Difractograma de rayos X del Ni-EC sin implantar. 
A continuación, se procedió a realizar el estudio del Ni-EC de referencia mediante XPS. 
Tras la recogida de un primer espectro general, figura 43, se procedió a analizar las 
ventanas de alta resolución de los principales elementos -Ni y O- tras un decapado 
iónico con argón de 11 minutos, para eliminar la contaminación superficial del carbono.  
































Figura 43. Espectro general del Ni-EC sin tratar para los diferentes tiempos de 
decapado con Argón. 
Las ventanas de alta resolución de cada uno de estos elementos analizados se calibraron 
empleando el pico del carbono C1s, figura 44, cuya energía de enlace teórica se localiza 
en valores de 284.8 ± 0.2 eV para compuestos hidrocarbonados [93]. En dicha figura se 
aprecia la disminución del pico del carbono con el bombardeo iónico, revelando la 
eliminación de la contaminación superficial. A partir de 11 minutos de bombardeo el 
pico de carbono no varía en intensidad ni en su posición, indicando que este tiempo de 
bombardeo con iones argón es suficiente para eliminar la contaminación de carbono de 
la superficie de la muestra.  
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Figura 44. Espectro del C1s para los diferentes tiempos de decapado con Argón. 
Las ventanas de alta resolución del Ni 2p y del O 1s del Ni-EC de referencia, tras 11 
minutos de decapado con Ar, se muestran en la figura 45.  
La ventana de alta resolución del Ni presenta dos máximos principales correspondientes 
a los orbitales 2p1/2 y 2p3/2 centrados en energías de enlace comprendidas entre  
845-869 eV. En función de la energía de enlace en la que se centran estos picos 
principales se determinaron los diferentes estados de oxidación [111, 112]. La 
deconvolución del espectro del Ni 2p3/2, figura 45a, muestra la existencia de varias 
contribuciones en el pico principal localizadas en energías de enlace de 852.10 eV, 
852.81eV y 856.27 eV correspondientes al Ni metálico, NiO y Ni(OH)2, 
respectivamente. También se localiza el pico satélite del NiO centrado a una energía de 
enlace de 858.67 eV. Estas energías de enlace asignadas para cada uno de los picos, 
coinciden con las descritas en la bibliografía por P. Girault et al., [46], aunque la 
anchura de pico, FWHM, correspondiente al segundo pico es superior a 2 lo que sugiere 
que puede existir una cierta contribución de un hidróxido de níquel, Ni(OH)2, solapada 
con la del óxido, NiO2 [112].  
La ventana de alta resolución del O 1s, figura 45b, muestra un pico muy ancho 
localizado a 531.09 eV. Su ajuste indica que dicho pico se encuentra constituido 
también por dos contribuciones localizadas a energías de enlace de 529.21 eV y  
531.09 eV, respectivamente. El pico de mayor intensidad, que se encuentra localizado 
en la energía de enlace de 531.09 eV, se relaciona con la formación de hidróxidos 




























Energía de enlace (KeV)
C 1s
( ) 


































































Figura 45. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC de referencia y sus correspondientes ajustes a) Ni 2p 
y b) O 1s. 
Estos resultados son consistentes con la bibliografía que indica que, de forma general, la 
capa pasiva del Ni está formada por hidróxido y óxido de Ni, cuyo espesor dependerá de 
las condiciones de pasivación [113-115].  
Finalmente, se realizó un primer análisis de la composición superficial del Ni-EC 
mediante RBS. Para ello se bombardeó la superficie de la muestra sin tratar con 
partículas α(4He+) con una energía de 3.045 MeV correspondiente a la energía de 
resonancia del oxígeno (para la reacción 16 O(α, α0)16O).  
Para el análisis y modelización del espectro de RBS se supuso la existencia de una única 
capa de óxido sobre la superficie ya que esta técnica no permite identificar la presencia 
de hidrógeno en el blanco [96], por lo que no se puede distinguir si la capa de óxido 
superficial está formada en realidad por una mezcla de óxido e hidróxido de níquel. La 
concentración en at/cm2 y en porcentaje en peso (% at.) para cada uno de los elementos, 
en las diferentes capas se recoge en la tabla VII.   
Tabla VII. Composiciones y espesores de la muestra de Ni-EC obtenidas en la 




Esta primera hipótesis nos proporcionaba un buen ajuste con el espectro experimental 
de RBS, figura 46. Esta capa oxidada está compuesta por un 65% at. Ni y un  
35% at. O, obteniendo un óxido de níquel cuya estequiometria es NiO0.54. Para hacer 
3.045 MeV 
 Espesor  
(at/cm2·1015) 
1·1015   
at/cm2 Ni 






Capa 1 250.8 130.7 70.1 65.1 34.9 
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una estimación del espesor de la capa se empleó la densidad de este óxido (6.67 g/cm3) 














Figura 46. Espectro experimental y simulación en SIMNRA del Ni-EC.  
Una vez caracterizado el Ni-EC sin implantar, que será empleado como muestra de 
referencia, se procedió a realizar un análisis análogo al descrito en este apartado para las 
distintas muestras implantadas. 
6.1.2. Ni-EC implantado con Cr+. 
La rugosidad de las muestras de Ni-EC implantadas con iones de Cr+, no varía respecto 
del Ni-EC sin implantar independientemente de la dosis y/o energía empleadas, figura 
47. En todos los casos el valor de la rugosidad media, Ra, de las muestras implantadas 
con cromo oscila en un valor comprendido entre los 10-14 nm, con una altura máxima 
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Figura 47. Variación de la rugosidad superficial (Ra), rugosidad pico (Rp) y rugosidad 
valle (Rv) en las muestras implantadas con Cr+: C4: 150 KeV-1.3·1016 iones/cm²;  
C1: 150 KeV-5·1016 iones /cm2; C3: 150 KeV-8.7·1016 iones /cm2;  
C5:140 KeV-3·1017 iones /cm2. 
 
El análisis GDL del perfil de composición del Ni-EC implantado con cromo se recoge 
en la figura 48. En esta figura se aprecia que el máximo porcentaje de Cr+ incorporado 
en el Ni-EC varía entre el 10 % y el 35 % atómico aproximadamente, dependiendo de la 
dosis implantada. Y dicho máximo de concentración se localiza a una profundidad que 
varía entre 60 y 40 nm respectivamente dependiendo de la dosis implantada. La muestra 
C5, implantada a 140 KeV y dosis de saturación -3·1017 iones/cm2-promueve una mayor 
incorporación de cromo en el Ni-EC. Una concentración máxima del 35% at. Cr 
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60 nm; 10% at. Cr


















40 nm; 35% at. Cr



























































Figura 48. Perfiles de implantación de Cr+ en Ni-EC a diferentes energías y dosis de 
implantación - muestras C1, C3 y C5-. 
Una vez establecidos los perfiles de implantación correspondientes a las distintas dosis 
y energías de implantación de cromo utilizadas, se procedió a identificar los cambios 
promovidos en la red cristalina en la muestra con mayor contenido de cromo 
incorporado, C5, y cuya rugosidad media, Ra, es del orden de 13 ± 1.5 nm. 
El difractograma de DRX correspondiente a la muestra C5, figura 49, describe los picos 
correspondientes al níquel en las direcciones (111), (200) y (220) en valores de 2θ igual 
a 51.67º, 60.36º y 90.84º. No obstante, estos picos presentan un ligero ensanchamiento 
respecto del Ni-EC sin tratar, como resultado de la distorsión de la red cúbica del Ni 
causada por la incorporación de átomos de Cr en posiciones intersticiales de la red del 














Figura 49. Difractograma de rayos X del Ni-EC implantado con Cr+ - muestra C5-. 
A continuación, se procedió a caracterizar la naturaleza de las especies presentes en la 
superficie de la muestra C5 mediante XPS. En la figura 50 se muestran las ventanas de 
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alta resolución correspondientes al níquel (Ni 2p), cromo (Cr 2p) y oxígeno (O 1s) tras 
11 minutos de decapado con Ar. 
En la ventana de alta resolución del Ni 2p3/2, figura 50a, se identifican, al igual que para 
el Ni-EC sin implantar, los picos correspondientes al Ni metálico, NiO y Ni(OH)2, en 
las energías de enlace centradas en 852.15 eV, 852.91 eV y 855.65 eV respectivamente, 
así como el pico satélite del NiO centrado a energía de enlace de 858.27 eV. Ambas 
especies fueron identificadas por J. L. Groseeau-Poussard et al., y P. Girault et al [15, 
46] después de modificar el Ni mediante implantación iónica con cromo. Así mismo, la 
anchura del segundo pico, localizado a una energía de enlace de 852.91 eV, es de 2.44 
lo que sugiere una contribución de la especie oxidada y del hidróxido análogo a la 
descrita previamente en el Ni-EC de referencia y en la bibliografía [112]. 
La ventana de alta resolución del cromo, figura 50b, presenta dos picos bien 
diferenciados que se asocian a los orbitales 2p3/2 y 2p1/2 y que están localizados en 
energías de enlace de 573.80 eV y 582.95 eV respectivamente y, con una separación 
de 9.8 eV entre ellos. La deconvolución del pico del Cr 2p3/2 indica la existencia de tres 
componentes. La primera, más intensa, localizada a energías de enlace de 574.00 eV se 
asocia con la presencia de cromo metálico, mientras que los otros dos picos, de menor 
intensidad, localizados en energías de enlace de 575.63 eV y 577.13 eV, 
respectivamente se corresponden con la formación de óxido e hidróxido de cromo 
trivalente, Cr2O3 y Cr(OH)3 [15, 116]. La contribución en este caso de cada una de las 
especies formadas es 71% y 14% de Cr2O3 y Cr(OH)3 respectivamente y 14% de Cr 
metálico.  
Aunque la bibliografía presenta cierta dispersión en relación a las energías de enlace 
descritas para el óxido y el hidróxido [117], sí existe un consenso en asociar la energía 
de enlace del pico localizado en 575.63 eV a la formación del óxido de cromo, Cr2O3 
[15, 46, 117-119] mientras que el pico localizado a energías ligeramente más altas 
577.13 eV se asocia a la formación de Cr(OH)3 [15, 46, 120].  
Finalmente, la ventana de alta resolución del O 1s, figura 50c, muestra una deformación 
en la distribución gaussiana del pico del oxígeno centrado en 530.43 eV. La 
deconvolución del mismo, da lugar a dos contribuciones situadas en 530.20 eV y  
531.86 eV, que se corresponden con la presencia de componentes oxidadas e hidróxidos 
respectivamente [15], obteniendo un mayor contribución de las especies oxidadas  



























































Energía de enlace (eV)
Ni 2p
(65%)  frente a los hidróxidos (35%), teniendo en cuenta la formación de NiO/Cr2O3  
y Ni(OH)2/ Cr(OH)3. 
Como resultado de los ajustes de los espectros de XPS se aprecia que la implantación 
iónica con cromo promueve un aumento de la contribución a los óxidos/hidróxidos de la 
superficie del níquel por parte de óxidos/hidróxidos de cromo de tipo Cr2O3 y Cr(OH)3 


















Figura 50. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV -muestra C5- y sus 
correspondientes ajustes a) Ni 2p, b) Cr 2p; c) O 1s.  
El análisis mediante RBS realizado en dicha muestra C5, implantada con Cr+ a dosis de 
saturación, se realizó empleando partículas α (4He+) con una energía de 2.6 MeV. El 
espectro experimental, figura 51, muestra un hombro en el canal 1094 que está 
asociado a la presencia de níquel en superficie y un pico localizado en el canal 1050 
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Figura 51. Espectro experimental y simulación en SIMNRA de la muestra de 
Ni-EC implantado con Cr+ -muestra C5-. 
Para ajustar dicho espectro ha sido necesario considerar que la superficie estaba 
formada por cinco capas de distinto espesor compuestas por Cr, Ni y O de 
concentración variable. La concentración en at/cm2 y en porcentaje en peso (% at.) para 
cada uno de los elementos, en las diferentes capas, se recogen en la tabla VIII.   
Tabla VIII. Composiciones y espesores de la muestra de Ni-EC implantado con Cr+, 
muestra C5, obtenidas en la simulación del espectro de RBS. 
Una vez realizada la simulación del espectro de RBS se calcula, para cada una de las 
capas, la estequiometría de las fases presentes, la composición molecular media, los 
porcentajes de óxidos formados y el espesor de cada una de ellas de la siguiente forma. 
Suponiendo que todo el cromo presente en la capa está formando un óxido, en virtud de 
los resultados de XPS, en la primera capa los 30·1015 at/cm² de Cr estarán formando el 
Cr2O3 y se necesitará por tanto una cantidad de átomos de oxígeno de 45·10
15 at/cm² 




___ 232 cmatCrOCrparanecesariaO   [Ecuación 11] 
 
 2.6 MeV 
Espesor  
(at/cm2·1015) 
1·1015   
at/cm2 Ni 
1·1015   
at/cm2 Cr 








Capa 1 300.0 165.1 30.0 104.8 55.1 10.0 34.9 
Capa 2 185.0 75.5 33.9 75.6 40.8 18.3 40.9 
Capa 3 170.2 95.4 18.0 56.8 56.1 10.6 33.3 
Capa 4 100.0 53.5 10.9 35.7 53.4 10.9 35.7 
Capa 5 100.0 71.3 10.1 18.4 71.6 10.1 18.3 
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)/(___ 22 cmatCrcmatONiOparadisponibleO   [Ecuación 12] 
Para dicha capa 1, la cantidad de oxígeno disponible que queda para la formación del 
óxido de níquel es 59.8·1015 at/cm². Dado que el contenido de Ni es superior al del 
oxígeno disponible para formar el óxido de níquel, es necesario determinar la relación 







x             [Ecuación 13] 
Para la capa 1, dicha relación es de 0.36, luego el óxido de Ni presente en la misma es 
NiO0.36.  
A continuación, se determina la composición molecular media de la capa de acuerdo a 
la siguiente expresión: 
Ni (at/cm ²) · NiOx · Cr (at/cm²) ·Cr2O3          [Ecuación 14] 
Y normalizando a la unidad el óxido de níquel, la composición molecular media 
quedaría expresada como sigue: 







Cr2O3                            [Ecuación 15] 
Luego, para la primera la capa la composición molecular media obtenida es: 
165·1015 NiO0.36· 30·10
15 Cr2O3               [Ecuación 16] 
y normalizando dicha composición:  
NiO0.36· 0.18
 Cr2O3 
Una vez determinada la composición molecular media se calculan los porcentajes de los 







OCr                 [Ecuación 17] 
32%100(%) OCrNiOX             [Ecuación 18] 
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Estimando así para la capa 1 unos porcentajes de 84.75% y 15.25% para el NiO0.36 y el 
Cr2O3 respectivamente. A continuación, a partir de estos porcentajes se calcula la 
































Mm      [Ecuación 20]  
Considerando que las densidades del NiO y del Cr2O3 son 6.67 g/cm
3 y  
5.21 g/cm3 respectivamente; y los pesos moleculares (PM) son 74.69 g/mol y  
151.9 g/mol para el del NiO y del Cr2O3 respectivamente, se obtiene que, para esta 
primera capa, el valor de la densidad molecular media (Mm) es 5.39 g/cm³, y su peso 
molecular medio (PMm) es 131.07 g/mol. 
Finalmente, a partir de la densidad y el peso molecular medio de cada capa se determina 
















      [Ecuación 21] 
Obteniéndose un espesor de 121.09 nm para la primera capa.  
Procediendo de forma análoga para el resto de las capas obtenidas de la simulación del 
espectro de RBS se obtiene que la composición de la zona tratada por la implantación 
iónica es la que se recoge en la Tabla IX, para la muestra implantada con cromo, C5. 
Tabla IX. Composiciones moleculares medias y espesores de las capas establecidas en 







Según los resultados obtenidos en la tabla IX la mayor contribución de óxidos de cromo 
se encuentra en la superficie, a lo largo de las dos primeras capas, concordando así con 
 2.6 MeV 
Composición 
molecular media 
% NiOx % Cr2O3 
Espesor  
(nm) 
Capa 1 NiO 0.36·0.18· Cr2O3 84.6 15.4 121.1 
Capa 2 NiO 0.33·0.45· Cr2O3 69.0 30.9 63.2 
Capa 3  NiO 0.31·0.19· Cr2O3 84.1 15.9 68.3 
Capa 4  NiO 0.36 ·0.20· Cr2O3 83.1 16.9 40.1 
Capa 5 NiO 0.05 ·0.14· Cr2O3 87.6 12.4 41.7 
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el perfil de composición descrito por el análisis de GDL. La concentración de óxidos de 
cromo aumenta de la capa 1 a la capa 2 para luego disminuir con la profundidad. Por el 
contrario, la formación de óxidos de níquel decrece de la capa 1 a la capa 2 y 
posteriormente aumenta con la profundidad. El espesor total de la capa de Ni-EC 
implantada con Cr+ estimada mediante RBS es de 330 nm.  
Así mismo, todas las capas dan lugar a la formación de un NiOX con estequiometría 
 x0.3 excepto en la última capa donde se obtiene una composición de NiOX con  
x= 0.05, sugiriendo que a dicha profundidad (330 nm) se ha alcanzado el sustrato de 
Ni. Este hecho coincide con los resultados de XPS realizados previamente (figura 50) 
donde se observa la contribución de esta especie metálica.  
No obstante, atendiendo a los porcentajes atómicos de cada uno de los elementos 
obtenidos en la simulación (Tabla VIII) y a los espesores de cada una de las capas 
(Tabla IX) se obtienen profundidades mayores a las obtenidas previamente en los 
perfiles de GDL (figura 48) lo que es debido en parte a que mientras el GDL determina 
la concentración de cada elemento, en el análisis RBS se realizan una serie de hipótesis 
de composición, que influyen en el espesor estimado. Por otra parte, el RBS considera 
que la composición de la capa es homogénea en todo su espesor, cuando en realidad es 
posible que en ese espesor exista también un gradiente de composición.   
Finalmente, en RBS se obtiene una concentración de cromo de 20% at., localizada a 
una profundidad aproximadamente de 180 nm, disminuyendo para profundidades de 
250 nm a valores de 10% at. Cr. 
6.1.3. Ni-EC implantado con N+.  
Al igual que sucedía en las muestras implantadas con Cr+, la implantación de N+ no 
promueve cambios en la rugosidad de la superficie implantada, figura 52. La rugosidad 
media (Ra) es de 13 ± 1.5 nm, la rugosidad pico (Rp) es de 58 ± 8 nm y la rugosidad 
valle (Rv) tiene un valor de -60 ± 5 nm confirmando que el proceso de implantación 
iónica no modifica sustancialmente el acabado superficial respecto del material sin 
implantar. 
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 Figura 52. Variación de la rugosidad media (Ra), rugosidad pico (Rp) y rugosidad 
valle (Rv) en las muestras implantadas con N+: N3: 70 KeV-1·1016 iones/cm²;  
N2: 70 KeV-5·1016iones/cm²; N1: 70 KeV-3·1017 iones/cm²;  
N4:30 KeV-1·1017 iones/cm². 
El perfil de composición, obtenido mediante GDL, de las muestras implantadas con N+ 
a 70 KeV y diferentes dosis, figura 53, revela que para la menor dosis de implantación 
-1·1016 iones/cm2- apenas se incorpora nitrógeno en la matriz del níquel. Por el 
contrario, para las otras dosis de N+ evaluadas, a medida que la dosis de N+ aumenta, el 
perfil describe un máximo de concentración de nitrógeno de 5 % y 29 % at, localizados 
a una profundidad de 75-78 nm, aproximadamente. Al contrario, de lo que sucedía para 
la implantación de Cr+, la implantación con nitrógeno produce un perfil de 
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N4 (30 KeV): 38 nm; 7% at. N


























Figura 53. Perfiles de implantación de N+ en Ni-EC a 70 KeV y diferentes dosis de 
implantación -muestras N1, N2 y N3-. 
Por el contrario, para una dosis específica de N+ de 3·1017 iones N+/cm2 la disminución 
de la energía de implantación a 30 KeV (muestra N4), frente a 70 KeV (muestra N1), 
revela que la incorporación de nitrógeno en la matriz de níquel es menor y más 
superficial. La concentración de nitrógeno pasa de un 29 % at.  localizado a 78 nm de 
profundidad para la muestra N1, a un 7 % at. localizado a 38 nm de profundidad para la 








Figura 54. Perfiles de implantación de N+ en Ni-EC para dosis de 3·1017 iones N+/cm2 
a diferentes energías de implantación (70 KeV y 30 KeV) - muestras N1 y N4-. 
Los difractogramas de rayos X correspondientes a las muestras implantadas con 
nitrógeno a diferentes dosis y energías, figura 55, revelan que la implantación de este 
ion promueve cambios más significativos cuando la dosis de implantación es mayor. 
Concretamente, para la dosis de 3·1017 iones N+/cm2 se aprecia la formación de especies 
nitruradas. Los difractogramas de rayos X muestran la aparición de nuevos picos 
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localizados a 45.79°, 69.7° y 95.15° asociados a la formación de Ni3N con una 
orientación en los planos (110), (112) y (113) respectivamente. Junto a ellos, aparecen 
también otros picos localizados a 59.3° y a 90.93° que se corresponden con los planos 
(200) y (300) del Ni4N respectivamente. Estos resultados indican que la estructura del 
níquel no varía para dosis de implantación de N+ inferiores a 7·1016 iones N+/cm2, y 
solamente para una dosis del orden de 1·1017 iones N+/cm2 se promueve la transición del 
Ni fcc a Ni3N hexagonal
 y a Ni4N de estructura cúbica
 [121-124]. Estos resultados son 
consistentes con los trabajos realizados por Terao et al., [125] que estudiaron la 
influencia de la nitruración del Ni en su estructura cristalina, determinando que la 
incorporación de nitrógeno a la red cristalina promueve un cambio de Ni (fcc) → Ni4N 
(fcc) → Ni3N (hexagonal) con el contenido de nitrógeno incorporado. 
Por el contrario, las dosis bajas y medias, empleadas en este trabajo,  
1·1016 iones N+/cm2 y 5·1016 iones N+/cm2, sólo promueven un ligero ensanchamiento 
de los picos característicos del Ni, que sugieren una deformación de la red del Ni por la 
incorporación de N en posiciones intersticiales.  
No obstante, en algunos casos el difractograma puede ser aún más complejo ya que 
junto a la presencia de los picos característicos de los nitruros Ni3N y Ni4N también es 
posible distinguir otros picos descritos en valores de 2θ igual a 49.1º, 50.61º y 84.5º de 
mayor anchura que se asocian al solapamiento de ambas fases, Ni3N y Ni4N [122]. En la 
bibliografía, incluso se ha descrito, en muestras implantadas con nitrógeno a energías de 
60 KeV y a dosis por encima de 2.5·1017 iones N+/cm2, la presencia de la fase, Ni8N, 
aunque solamente a temperaturas del orden de 375 ºC [121]. 
Finalmente, la comparación de los difractogramas de rayos X correspondientes a las 
muestras con distinta energía de implantación del nitrógeno revela que al disminuir la 
energía de 70 a 30 KeV, la intensidad de los picos disminuye, como consecuencia de la 
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Figura 55. Difractograma de rayos X de Ni-EC implantado con N+. Izqda.) energías de 
70 KeV a diferentes dosis -muestras N1, N2 y N3-; dcha.) dosis de 3·1017 iones N+/cm2 a 
diferentes energías de implantación -muestras N1 y N4-. 
A continuación, se realizó el análisis mediante XPS de las muestras implantadas con 
nitrógeno a altas energías, N+ (70 KeV), que incorporaban una mayor concentración de 
nitrógeno en el sustrato de Ni-EC -muestra N1 (figura 56)- y en la muestra implantada a 
baja energía, N+ (30 KeV) -muestra N4 (figura 57).  
Tras 11 minutos de decapado con Ar, la ventana de alta resolución del níquel 
correspondientes a la muestra N1 revela la existencia de varios picos correspondientes 
al níquel metálico -852.20 eV-; al óxido de níquel, NiO -851.87 eV-; al hidróxido de 
níquel, Ni(OH)2 -855.17 eV-; y al pico satélite de NiO -858.02 eV- figura 56a. Al igual 
que sucedía en el Ni-EC sin implantar, la anchura del pico correspondiente al NiO es 
superior a 2 sugiriendo una posible contribución de NiO/Ni(OH)2.  
La deconvolución de la ventana de alta resolución del N 1s, figura 56b, describe la 
presencia de dos picos en energías de enlace de 396.99 eV y 397.91 eV, 
respectivamente. En general, los picos localizados en un intervalo de energías 
comprendido entre 397-398 eV se asocian a la formación de nitruros de níquel, sin que 
sea posible la identificación de la estequiometría a la que pertenecen -Ni3N o Ni4N-. Por 
eso se asocian de forma genérica a la presencia de especies nitruradas descritas como 
NixN [126].  
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Finalmente, la ventana de alta resolución del O 1s, figura 56c, muestra la deconvolución 
del pico general del oxígeno en dos picos localizados a 529.46 eV y 531.34 eV 
respectivamente, que podrían estar relacionados con la formación de óxido e hidróxido 
de níquel, NiO (37 %) y Ni(OH)2 (62%) respectivamente, al igual que en las 




















Figura 56. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC implantado con N+ a 70 KeV -muestra N1- y sus 
correspondientes ajustes: a) Ni 2p; b) N 1s; c) O 1s. 
 
En la muestra N4, Ni-EC implantado con nitrógeno a baja energía de implantación  
(30 KeV), figura 57a, se observa que, al igual que sucedía en el Ni-EC implantado con 
N+ a 70 KeV –muestra N1- el ajuste de la ventana de alta resolución del Ni 2p3/2 revela 
la presencia de Ni metálico, NiO y Ni(OH)2 en energías de enlace de 852.19 eV,  
852.97 eV y 855.61 eV, respectivamente. 
La ventana de alta resolución del N 1s, figura 57b, exhibe un pico más estrecho en 
comparación con el observado en la muestra N1. El ajuste del pico localizado a una 


















































































Energía de enlace (eV)
Ni 2p
sucedía para la implantación realizada a alta energía (70 KeV), muestra N1, no es 
posible identificar el tipo de nitruro formado, y, por tanto, solo es posible constatar su 
presencia de forma general, NixN. 
En la ventana de resolución del O 1s, figura 57c, de nuevo, se observa una doble 
contribución, análoga a la descrita en la muestra N1 implantada a 70 KeV, pero en este 
caso es de menor intensidad. Para estas condiciones de implantación, la deconvolución 
del pico del oxígeno se descompone en dos contribuciones. La primera localizada en 
una energía de enlace de 529.46 eV y con una contribución del 41% se relaciona con 
la presencia de NiO; y una segunda componente, con una contribución del 59%, 
localizada a 531.23 eV que se corresponde con la formación de Ni(OH)2, Al igual que 
sucedía en el Ni-EC implantado con N+ a alta energía (70 KeV), muestra N1, la 




























Figura 57. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC implantado con N+ a 30 KeV -muestra N4- y sus 
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Con el fin de establecer la influencia de la implantación de N+ en la composición de la 
capa pasiva, se realizaron los análisis RBS en la muestra que presentaba la mayor 
concentración de nitrógeno incorporado, muestra N1, implantada a 70 KeV y  
3·1017 iones N+/cm².  
Dado que el nitrógeno se localiza a mayor profundidad, estas muestras se bombardearon 
inicialmente a tres energías, para tratar de determinar cuál de ellas alcanzarían al 
nitrógeno con la energía suficiente para la reacción 14N(α, α0)14N, energía de resonancia 
del nitrógeno, obteniendo así la máxima señal de respuesta. En la figura 58 se comparan 
los espectros de RBS obtenidos a tres energías -8.7 MeV, 8.8 MeV y 8.9 MeV-. En 
dicha figura se aprecia que, al disminuir la energía del haz, la intensidad del pico 
asociado al nitrógeno disminuye y los picos se desplazan hacia canales de menor 
energía. Estos resultados previos permitieron determinar que la energía de bombardeo 
adecuada para determinar el contenido de nitrógeno incorporado en muestras de Ni-EC 












Figura 58. Espectros experimentales de RBS del Ni-EC implantado con N+ a altas dosis 
-muestra N1- a diferentes energías de haz -8.9 MeV, 8.8 MeV y 8.7 MeV-. 
La figura 59 compara el espectro experimental obtenido con dicha energía con el 
simulado mediante SIMRA. Este óptimo ajuste se obtuvo considerando que la muestra 
implantada estaba formada por cinco capas con distintas concentraciones de Ni, O y N 
como refleja la tabla X. 
 
 
Capítulo 6: Resultados y discusión 
114 































Figura 59. Espectro experimental y simulación en SIMNRA de la muestra de Ni-EC 
implantado con N+ a 70 KeV -muestra N1-. 
Tabla X. Composiciones y espesores de la muestra de Ni-EC implantado con N+, 
muestra N1, obtenidas en la simulación del espectro de RBS. 
Estos resultados ponen de manifiesto que existe un gradiente de concentración de 
nitrógeno en la zona implantada, cuyo máximo de concentración se encuentra en la zona 
más cercana a la superficie.  
Una vez realizada la simulación se procedió a determinar la composición molecular 
media de cada capa y su espesor, de forma análoga a lo descrito para la muestra C5. A 
partir de los valores de la tabla X, se calcularon para cada capa, la estequiometría de las 
fases presentes, la composición molecular media, los porcentajes de óxidos formados y 
el espesor que aparecen recogidos en la tabla XI. 
En este caso, se considera que todo el oxígeno presente en la capa está formando un 
óxido de níquel. Y, por tanto, el níquel restante estará disponible para la formación del 
nitruro, NixN: 
)/()/(___ 22 cmatOcmatNiNixNparadisponibleNi        [Ecuación 22] 
 8.9  MeV 
Espesor  
(at/cm2·1015) 
1·1015   
at/cm2 Ni 
1·1015   
at/cm2 N 








Capa 1 196.1 114.3 79.1 2.6  58.2 40.3 1.3 
Capa 2 189.0 104.2 51.2 33.7 55.1 27.1 17.8 
Capa 3 200.0 107.7 35.9 56.4 53.9 17.9 28.2 
Capa 4 300.2 156.0 32.8 111.4 51.9 10.9 37.1 
Capa 5 303.8 157.5 29.6 116.8 51.8 9.8 38.4 
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A continuación, se determina la estequiometria del nitruro formado a partir de la 







x                  [Ecuación 23] 
La composición molecular media que se obtiene es:  
N(at/cm²) NixN· O(at/cm²) NiO            [Ecuación 24] 






 NiO      [Ecuación 25]  
Una vez conocida la composición molecular media se determinan los porcentajes de 







NiO          [Ecuación 26] 
NiONixN %100(%)         [Ecuación 27] 




























Mm             [Ecuación 29]  
Para ello se ha tomado los valores de densidad de 6.67 g/cm3 para NiO y  
7.66 g/cm3 para NixN (referente a la mezcla de Ni3N y Ni4N); y los pesos moleculares 
del NiO (74.71 g/mol) y del NixN (190.077 g/mol) respectivamente.  
Finalmente, a partir de la densidad y el peso molecular medio se calcula el espesor de 

















En la tabla XI se recogen todos los valores obtenidos para cada una de las capas 
obtenidas de la simulación del espectro de RBS correspondiente a la muestra N1, 
implantada con nitrógeno.  
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Tabla XI. Composiciones moleculares medias y espesores de las capas establecidas en 







En dicha tabla XI se aprecia que los nitruros de níquel formados son 
subestequiométricos Ni1.4N y se localizan preferencialmente en las capas más externas 
de la superficie tratada, 78 nm de espesor aproximadamente. Este resultado coincide 
con el perfil de concentración de nitrógeno obtenido por GDL, en donde para esta 
profundidad (78 nm) se obtiene el máximo de nitrógeno incorporado (29 % at. N). A 
mayor profundidad, la concentración de nitruros de níquel disminuye y el contenido de 
los óxidos de níquel aumenta.   
6.1.4. Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ 
Al igual que en las muestras implantadas con cada uno de los iones por separado, la 
rugosidad final de las muestras de Ni-EC co-implantadas con Cr+ y/o N+ no presenta 
cambios, independientemente de las condiciones de implantación empleadas. La 
rugosidad media, Ra de 13 ± 1.5 nm, es análoga al Ni-EC de referencia, figura 60. Así 
mismo la distancia al pico más alto (Rp) y la distancia al pico más bajo (Rv) son de  
63 ± 14.5 nm y -63 ± 20 nm, respectivamente. 
 8.9 MeV 
Composición 
molecular media 
% NiO % NixN 
Espesor  
(nm) 
Capa 1 Ni1.41N·0.033NiO 3.2 96.8 77.6 
Capa 2 Ni1.38N·0.66NiO 39.7 60.3 51.2 
Capa 3 Ni1.43N·1.57NiO 61.1 38.9 46.3 
Capa 4 Ni1.36N·3.40NiO 77.3 22.8 63.1 
Capa 5 Ni1.37N·3.95NiO 79.8 20.2 62.7 
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Figura 60. Variación de la rugosidad superficial (Ra), rugosidad pico (Rp) y rugosidad 
valle (Rv) en las muestras co-implantadas con Cr+/N+ en función de las condiciones de 
implantación. 
Los perfiles de implantación correspondientes a las muestras co-implantadas con Cr+/N+ 
empleando una dosis y energía de implantación de cromo fijas (3·1017 iones/cm²,  
140 KeV) respectivamente y diferentes dosis de implantación de nitrógeno, a energías 
de 70 KeV, se muestran en la figura 61. El análisis GDL muestra que la co-implantación 
de Cr+ y N+ a dosis bajas de N+, muestra NC3, apenas incorpora dicho ión en la 
estructura, describiéndose únicamente un máximo correspondiente a la incorporación 
del cromo. El perfil de implantación descrito en este caso, es análogo al obtenido en las 
muestras implantadas sólo con Cr+ a dosis de saturación –muestra C5- (figura 48).  
La muestra NC1, co-implantada con la dosis más alta de N+ -3·1017 iones/cm2-, describe 
dos máximos de concentración correspondiente al 35% y 36% at., de Cr y N localizados 
a profundidades de 32 nm y 100 nm, respectivamente. 
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El espesor total de la superficie implantada con iones Cr+/N+ es de 220 nm, 








Figura 61. Perfiles de implantación de Cr+ y N+ en Ni-EC para energías de 70 KeV de 
N+ a diferentes dosis de co-implantación - muestras NC1, NC2 y NC3-. 
La figura 62 compara los perfiles correspondientes a las muestras co-implantadas con 
Cr+/N+ con la misma dosis, pero a diferentes energías de implantación de nitrógeno: 30, 
50 y 70 KeV. 
La co-implantación secuencial de Cr+ seguida de iones N+ revela que los perfiles de 
cromo son análogos a los obtenidos en la implantación de cromo en el sustrato de 
níquel, promoviendo concentraciones máximas de cromo comprendidas entre 35% y 
40% at., a una profundidad de 30 nm aproximadamente. Es decir, la implantación 
posterior de nitrógeno no parece alterar significativamente el perfil de concentración del 
cromo. Por el contrario, los perfiles de incorporación de nitrógeno en las muestras co-
implantadas dependen de la energía de implantación utilizada, originando diferentes 
grados de solapamiento entre los máximos de concentración de Cr y N. La muestra 
implantada a 70 KeV presenta los máximos de concentración de ambos iones separados, 
mientras que para las muestras tratadas con una energía de implantación de 30 KeV, el 
solapamiento de los perfiles de Cr y N es prácticamente completo. Además, la 
concentración máxima de nitrógeno es de 22% at. muy superior al 7% at. descrito para 
las muestras implantadas solo con nitrógeno a esta misma energía (30 KeV). 
Finalmente, la co-implantación realizada a energías intermedias de 50 KeV, presenta un 
mayor grado de solapamiento respecto a la co-implantación realizada a 70 KeV, pero la 
concentración de nitrógeno en este caso es de un 17% at. y dicho máximo se encuentra 
ligeramente desplazado hacia profundidades menores, 91 nm, aunque todavía mayores 
Capítulo 6: Resultados y discusión 
119 


















           NC1 (70 KeV)
     32 nm; 35% at. Cr
+
     100 nm; 36% at. N
+
       
           NC4 (30 KeV)
     29 nm; 34% at. Cr
+
      29 nm; 22% at. N
+
        NC5 (50 KeV)
       27 nm; 42% at. Cr
+
        91 nm; 17% at. N
+














































































que las correspondientes a la implantación realizada a 30keV, donde la máxima 
concentración de N y Cr se localizan a 29 nm.  
 
 
Figura 62. Perfiles de implantación de Cr+ y N+ en Ni-EC para diferentes energías de 
implantación de N+ y dosis de 3·1017iones N+/cm2 -muestras NC1, NC4 y NC5-. 
Finalmente, se procedió a estudiar también la influencia del cambio de orden en la 
implantación de los iones, muestra NC6. Es decir, primero se procedió a implantar con 
N+ y luego con Cr+. Para esta condición de implantación, los análisis de lámpara de 
descarga luminiscente -GDL- revelan que el perfil de incorporación de cromo es 
análogo al de la muestra implantada solo con el ión Cr+ -muestra C5-, mientras que el 
perfil de incorporación de nitrógeno es significativamente más pequeño que el de las 
muestras implantadas solo con N+ en dosis y energía análogas, figura 63. De hecho, solo 
se aprecia un contenido de nitrógeno residual después de la implantación con Cr+. Este 
resultado pone de manifiesto que la implantación posterior de cromo altera 
significativamente la superficie de la muestra de Ni-EC previamente implantada con N+ 
produciendo un efecto de sputtering y, por tanto, reduciendo el contenido de nitrógeno 
en el sustrato. En consecuencia, el contenido de nitrógeno, que debiera ser análogo al de 
una muestra implantada con N+ a 30 KeV, es mucho menor y su máximo perfil de 
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Figura 63. Perfiles de implantación de Cr+ y N+ en Ni-EC para diferente orden de  
co-implantación de los iones -muestras NC4 y NC6-. 
A continuación, se procedió a identificar las fases presentes en las superficies co-
implantadas mediante difracción de rayos X. La figura 64 muestra los difractogramas 
correspondientes a las muestras NC1, NC2 y NC3 co-implantadas con Cr+/N+ a energías 
de implantación de N+ de 70 KeV y para las diferentes dosis de implantación de este 
ión. Para bajas dosis de nitrógeno, muestra NC3, el difractograma obtenido es análogo 
al descrito por la muestra implantada solo con cromo en condiciones de saturación, 
muestra C5. Solo se aprecia un ensanchamiento de los picos descritos en valores de 2θ 
de 51.29º, 60.25º y 90.72º correspondientes a la distorsión de la red cúbica del Ni como 
resultado de la implantación de Cr en posiciones intersticiales en la red cristalina del Ni, 
Ni(Cr).  
En cambio, para dosis intermedias de implantación de nitrógeno, muestra NC2, 
aparecen nuevos picos localizados a 54.8º y 90.1º que se corresponden con la formación 
de la fase -Cr2N en las orientaciones (201) y (113). Además de este nitruro de cromo, 
la incorporación de nitrógeno promueve un aumento de la anchura de los picos de Ni, 
resultado de la distorsión de la red cúbica del níquel, Ni(N). 
Finalmente, la co-implantación de Cr+/N+ realizada a altas dosis de nitrógeno, muestra 
NC1, presenta un difractograma en el que, además de los nitruros de níquel análogos a 
los descritos para el Ni-EC implantado a alta energía de nitrógeno, muestra N1, 
aparecen nuevas especies nitruradas. Es decir, aparecen picos localizados en valores de 
2θ igual a 45.3º y 50.1º aproximadamente, que podrían relacionarse con nitruros de 
cromo, CrN, en las direcciones (111) y (200); y, la formación de otros picos localizados 
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en valores de 2θ igual a 50.1º, 54.8º y 90.1º que corresponderían a la formación de  
-Cr2N (111), (201) y (113). 
La formación de estos nitruros de cromo se ha descrito en la bibliografía en distintos 
tipos de sustratos. Abreu et al. [127] estudiaron la implantación de nitrógeno sobre 
cromo depositado en un sustrato de Si, a una energía de 15 KeV, utilizando dosis 
comprendidas entre 1·1017-10·1017 iones N+/cm2. Estos autores observaron que la 
formación de Cr2N se producía cuando las dosis empleadas eran del orden de 3·10
17 y 
6·1017 iones N+/cm2 y su contenido aumentaba con la dosis de implantación de N+ 
utilizada. Análogamente, Shokouhy et al [128] observaron que en un sustrato de acero 
inoxidable AISI 304 en el que se ha depositado previamente una capa de cromo por 
PVD la implantación de nitrógeno con dosis comprendidas entre  
4.5·1017- 2.7·1018 iones N+/cm2 utilizando energías de 30 KeV promovía la formación 









Figura 64. Difractograma de rayos X del Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a diferentes 
dosis de implantación de N+-muestras NC1, NC2 y NC3-. 
Por otra parte, la influencia de la energía de implantación de N+ en las muestras co-
implantadas se observa en la figura 65 que recoge los difractogramas correspondientes a 
las muestras NC1 (70 KeV), NC5 (50 KeV) y NC4 (30 KeV). 
La disminución de la energía empleada para la implantación de nitrógeno induce un 
cambio importante en los difractogramas de rayos X. La intensidad de los picos 
correspondientes a los nitruros de níquel disminuye a medida que la energía de 
implantación de nitrógeno es menor. 
Para la muestra co-implantada a 50 KeV, muestra NC5, se observan dos pequeños picos 
localizados a energías de 43.79º y 89.92º correspondientes a los planos de difracción 
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(111) y (203) del Ni3N, respectivamente. Por el contrario, estos picos desaparecen en la 
muestra NC4, co-implantado con N+ a menor energía, 30 KeV. 
Por otro lado, para ambas energías de co-implantación se observa la formación de los 
nitruros de cromo. Mientras que la muestra NC5 (50 KeV) presenta los picos 
correspondientes a los planos de difracción (000) y (200) del CrN localizados a energías 
de 45.3º y 50.01º respectivamente y el pico (111) de β-Cr2N localizado a 50.1º, la 
muestra NC4 (30 KeV) presenta dos picos localizados a 50.1º y 56.06º correspondientes 
a los planos (111) y (112) del β-Cr2N. 
Estos resultados sugieren que en estas condiciones de menor energía de implantación de 
nitrógeno existe una formación preferencial de las especies nitruradas de cromo, CrN y 
-Cr2N en detrimento de los nitruros de níquel. Es decir, dependiendo de la energía de 
bombardeo utilizada se formarán las especies nitruradas de cromo a lo largo de una 
mayor o menor profundidad de la matriz metálica, viéndose favorecida la formación de 
-Cr2N y CrN a mayores energías de implantación de N+ [129, 130]. 
Un comportamiento similar se ha descrito en recubrimientos de cromo implantados con 
N+ en dosis variables desde 3·1017 iones N+/cm2 hasta 6·1017 iones N+/cm2, 
observándose un aumento en la intensidad de los picos correspondientes al Cr2N con el 
aumento de la dosis [128]. 
Este comportamiento parece ser consecuencia de los menores valores de la entalpía de 
formación de los enlaces Cr-N, respecto de los correspondientes a los enlaces tipo Ni-N 
(-60 kJ/mol para CrN, -40 kJ/mol para Cr2N y +1 kJ/mol en el caso del Ni4N), por lo 
que la formación de los nitruros de cromo estaría favorecida respecto a los nitruros de 












Figura 65. Difractograma de rayos X del Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a diferentes 
energías de implantación de N+-muestras NC1, NC5 y NC4-. 
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Por último, en la figura 66 se comparan los difractogramas correspondientes a las 
muestras de Ni-EC co-implantadas con cromo y nitrógeno, a 30 KeV, cambiando el 
orden de implantación de los iones, Cr+N30 (muestra NC4) y N30+Cr (muestra NC6). 
Como se ha descrito para las muestras NC5 (50 KeV) y NC4 (30 KeV), disminuir la 
energía de implantación conlleva una disminución significativa de la intensidad de los 
picos correspondientes a los nitruros de níquel en comparación con las muestras 
implantadas a mayores energías de implantación de nitrógeno, muestra NC1 (70 KeV) 
debido, en parte, a la menor concentración de nitrógeno incorporado y a la formación 
preferencial de las especies nitruradas de cromo, CrN y -Cr2N en detrimento de los 
nitruros de níquel. En la formación de estos últimos, parece influir también el grado de 
solapamiento de los máximos de cromo y nitrógeno descrito en el análisis realizado por 
GDL, figura 63. La disminución de energía hasta 30 KeV origina el solapamiento 
completo de los perfiles de concentración de Cr y N, de manera que el nitrógeno forma 
preferencialmente nitruros de cromo quedando una menor cantidad de nitrógeno 
disponible para la formación de nitruros de níquel. Sin embargo, en la muestra NC6, la 
cantidad de nitrógeno incorporado en la matriz de níquel es muy baja debido al cambio 
de orden que resulta en un aumento del sputtering producido por la posterior 
implantación de cromo. Como consecuencia, en el difractograma de rayos X aparece 
únicamente un ligero ensanchamiento de los picos característicos del Ni asociada a una 
deformación de la red del Ni como resultado de la incorporación de Cr+ en posiciones 
intersticiales, Ni (Cr). Un comportamiento análogo se observó en las muestras 
implantadas solo con Cr+ con dosis alta, muestra C5, (figura 49). Comparando ambas 
muestras, NC6 (figura 63) y C5 (figura 48) se aprecia que el contenido de cromo 









Figura 66. Difractograma de rayos X del Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ con 
diferente orden de implantación de los iones -muestras NC4 y NC6-. 
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A continuación, con el objeto de determinar la influencia de la energía de implantación 
de nitrógeno, y el orden de los iones implantados en la composición superficial de las 
muestras co-implantadas se procedió a estudiar mediante XPS las muestras implantadas 
con: alta dosis de N+ y alta energía de N+ (70 KeV) -muestra NC1-; implantadas a baja 
energía de N+ (30 KeV) -muestra NC4-; y, modificando el orden de los iones 
implantados (N30+Cr) -muestra NC6-. Las ventanas de alta resolución tras 11 min de 
decapado con Ar de los principales elementos presentes en cada una de las muestras se 
presentan en las figuras 67, 68 y 69 respectivamente. 
Para la muestra NC1, la deconvolución de la ventana de resolución del Ni 2p3/2 da lugar 
a varios picos ajustados a energías de enlace de 852.19 eV, 853.67 eV, 855.77 eV y 
858.67 eV relacionados con la formación de Ni metálico, NiO, Ni(OH)2 y el pico 
satélite del NiO, respectivamente, figura 67a. Se trata, por tanto, de un espectro análogo 
a las muestras implantadas sólo con Cr+ (muestra C5) y/o sólo con N+ (muestras N1 y 
N4).  
El análisis de la ventana de alta resolución del N 1s, figura 67b, revela tres 
contribuciones al pico total localizándose aproximadamente a energías de enlace de 
396.81 eV, 397.5 eV y 398.05 eV. Estas energías de enlace están relacionadas con la 
presencia de especies nitruradas, y se han asociado tanto a la presencia de nitruros de 
cromo, CrN (396.80 eV) y Cr2N (397.60 eV), como a nitruros de níquel, NixN  
(397-398 eV) [126, 131, 132]. Atendiendo a la contribución de los picos se obtiene un 
mayor porcentaje de nitruros de cromo (70%) en comparación con la formación de 
nitruros de níquel NixN (30%). Estos resultados son consistentes con los observados en 
los difractogramas de rayos X, figura 65, y con la bibliografía, que indica una formación 
preferencial de nitruros de cromo respecto a los nitruros de níquel cuando se realiza la 
co-implantación de Cr+/N+ [127, 128].  
En la figura 67c se muestra la ventana de alta resolución del Cr 2p3/2. En ella es posible 
distinguir tres picos bien diferenciados localizados en las siguientes energías de enlace: 
573.62 eV, 574.81 eV y 576.58 eV, correspondientes al Cr metálico, al Cr2N y al Cr2O3 
respectivamente [131]. La formación de Cr2O3 en sustratos de cromo implantados con 
nitrógeno ha sido descrita por Terashima et al., [132], quienes indicaban que su 
formación puede ser el resultado de una sustitución del nitrógeno por el oxígeno en el 
nitruro. En esta condición de co-implantación, para energías de enlace de 576.5 eV se 
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obtienen valores de FWHM de 3.38 lo que sugiere además la posibilidad de tener en 
realidad una mezcla de óxidos e hidróxidos de cromo, Cr2O3 y Cr(OH)3. 
El porcentaje de las fases óxidos/hidróxidos de cromo para estas condiciones de  
co-implantación es de aproximadamente un 30%.  
Finalmente, la figura 67d muestra la ventana de alta resolución del oxígeno 
correspondiente a esta muestra NC1. Este pico presenta una cierta asimetría que sugiere 
la existencia de más de una componente. La deconvolución del máximo indica que 
dicho pico está constituido en realidad por dos picos localizados a energías de enlace de 
529.66 eV asociado a la presencia de especies O2- ; y una segunda componente centrada 
en energías de enlace de 531.43 eV, asociada a la presencia de especies hidroxiladas, 
OH- [126]. Ambos picos presentan una cierta anchura, lo que a su vez es indicativo de 
que están asociados a la presencia de una mezcla de óxidos e hidróxidos de Cr y Ni, 
Cr2O3 y/o NiO y Ni(OH)2 y/o Cr(OH)3 respectivamente. No obstante, la mayor 
intensidad de la componente de alta energía indica que existe una mayor contribución 
de los hidróxidos, concretamente un 85 % para las fases OH- frente a un 16% para los 
O2- . 
Como resultado se obtiene que la muestra NC1 está formada por óxidos, hidróxidos y 
nitruros de cromo y de níquel. La formación de óxidos e hidróxidos de cromo y de 
níquel conforman la capa pasiva del Ni-EC al igual que ocurre en los aceros inoxidables 

















































































































































Figura 67. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV -muestra NC1- y 
sus correspondientes ajustes a) Ni 2p; b) N 1s; c) Cr 2p; d) O 1s.  
Los espectros correspondientes a la muestra NC4, co-implantada con Cr+/N+ a bajas 
energías, tras 11 minutos de decapado con Ar se recogen en la figura 68.  
La figura 68a muestra la deconvolución de la ventana de resolución del Ni 2p3/2 siendo, 
como en la muestra anterior, posible identificar los picos correspondientes a Ni 
metálico, NiO y Ni(OH)2 a energías de enlace de 852.16 eV, 852.72 eV y 856.17 eV, 
así como el pico satélite del NiO localizado a energías mayores de 858.67 eV. Como 
sucede en las anteriores muestras analizadas la contribución de óxidos de Ni es mayor 
que la de hidróxidos. 
El ajuste del espectro de la ventana del N 1s, figura 68b, presenta en este caso una doble 
contribución a energías de 397.37 eV y 399.24 eV asociadas al pico general centrado en 
una energía de enlace de 397.26 eV. Estas energías se corresponden con la formación de 
CrN y Cr2N, aunque los picos muestran un ligero desplazamiento hacia energías de 
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enlace más bajas. No obstante, el pico descrito en B.E de 399 eV la bibliografía lo 
asocia también a la formación de oxi-nitruros sin estequiometría definida [134-136].  
La ventana de alta resolución correspondiente al Cr 2p3/2, figura 68c, revela la existencia 
de 3 picos localizados a energías de enlace de 574.01 eV, 574.98 eV y 577.23 eV que se 
corresponden con la presencia de Cr metálico, Cr2N, Cr(OH)3/CrO3, respectivamente. 
Debido a la proximidad de las energías de enlace del Cr(OH)3 y CrO3 es difícil 
identificar qué tipo de especie se forma en cada caso o si prevalece la formación de una 
sobre las otras.  
Finalmente, el análisis de la ventana de alta resolución del O 1s, figura 68d, da lugar, al 
igual que en la muestra NC1, a dos picos localizados a energías de enlace de 529.95 eV 
y 531.87 eV que se corresponden con la formación de óxidos e hidróxidos que podrían 
corresponder tanto a óxidos de cromo o níquel Cr2O3 y/o NiO como a hidróxidos de 
ambos elementos Ni(OH)2 y/o Cr(OH)3 respectivamente. La contribución de los óxidos 
y/o hidróxidos es de aproximadamente 40% y 59%, respectivamente.  
Si se comparan estos valores de la muestra NC4 con los asociados a las muestras de  
Ni-EC co-implantadas con Cr+/N+ a altas energías de implantación de N+ -muestra 
NC1-, se aprecia una disminución en el porcentaje de hidróxidos y un ligero aumento en 









































































































































Figura 68. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV -muestra NC4- y 
sus correspondientes ajustes a) Ni 2p; b) N 1s; c) Cr 2p; d) O 1s. 
La figura 69 recoge los espectros de XPS de la muestra NC6 co-implantada con Cr+/N+ 
a 30 KeV con el orden de implantación de los iones inverso. Para estas condiciones de 
implantación la ventana de alta resolución del Ni 2p3/2, figura 69a, indica nuevamente la 
presencia de Ni metálico, NiO y Ni(OH)2 con picos localizados a energías de enlace de 
852.19 eV, 852.87 eV y 855.87 eV. El pico ajustado a valores de 859.07 eV se 
corresponde con el pico satélite del NiO.  
Al igual que sucede en la muestra NC4, el ajuste de la ventana de alta resolución del  
N 1s, figura 69b, presenta tres picos localizados a energías de enlace de 396.54 eV, 
397.53 eV y 399.32 eV. Los dos primeros, podrían corresponder con la formación de 
nitruros de cromo, CrN y Cr2N respectivamente; mientras que el pico localizado a 
399.0 eV se podría asociar a la presencia de nitrógeno en posiciones intersticiales de 
cromo Cr(N) o bien al resultado de una mezcla de nitruros de níquel y cromo sin 
estequiometría definida [126-136]. 
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En general esta ventana de alta resolución asociada al N 1s, posee una menor intensidad 
en comparación con la muestra NC4 lo que indica la menor cantidad de nitruros en 
comparación con las demás condiciones de co-implantación de Cr+/N+ sobre Ni-EC 
debido a la menor incorporación de nitrógeno en la red del níquel.  
La figura 69c muestra el pico de Cr 2p3/2 localizado a una energía de enlace de  
577.83 eV. Este pico en comparación con las demás condiciones de co-implantación 
tiene una anchura mayor. La deconvolución revela la presencia de Cr metálico, nitruro 
de cromo -CrN- y cromo en forma de óxidos/hidróxidos -Cr2O3/Cr(OH)3- como 
consecuencia de los picos localizados a 573.78 eV, 575.16 eV y 576.92 eV, 
respectivamente.  
Finalmente, el pico del oxígeno O 1s, figura 69d, está constituido por dos picos 
claramente definidos, uno localizado a energía de enlace de 529.48 eV correspondiente 

























































































































































Figura 69. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV modificando el 
orden de los iones -muestra NC6- y sus correspondientes ajustes a) Ni 2p, b) N 1s; c) 
Cr 2p; d) O 1s. 
El análisis mediante espectroscopia de dispersión Rutherford RBS de las muestras co-
implantadas se realizó utilizando haces de partículas de He++ y He+, ya que, para 
alcanzar las altas energías requeridas para la caracterización del nitrógeno, 8.9 MeV, la 
utilización de partículas de He++ permite alcanzar el doble de energía para la misma 
diferencia de potencial aplicada. Mientras que las partículas He+ se emplearon para 
tomar los espectros a una energía de haz de 2.6 de MeV. 
En la figura 70 se recogen las simulaciones realizadas a energías de 8.9 MeV y 2.6 MeV 
mediante el software SIMNRA para las diferentes condiciones de Ni-EC co-implantado 
con Cr+ y N+. Para todas las muestras co-implantadas, el mejor ajuste de los espectros 
de RBS se obtuvo simulando la superficie modificada por la implantación iónica, 
mediante cuatro capas de espesor y concentración variable teniendo en cuenta los 
elementos químicos presentes en cada una de ellas: nitrógeno, cromo, oxígeno y níquel, 
lo que conlleva una composición diferente en cada caso.  
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En todos los casos, en las simulaciones realizadas a 8.9 MeV, figura 70 -columna 
izquierda-, se obtienen dos picos localizados en los canales 215 y 508 
correspondientes al nitrógeno y al cromo respectivamente, ajustando el níquel en 
superficie en el canal 527 y el oxígeno en el canal 254. Se observa, que la intensidad 
del pico del nitrógeno (canal 215) decrece al modificar la secuencia de implantación 
de iones, muestra NC6,  mientras que la intensidad del pico correspondiente al cromo 
(canal 508) se mantiene constante en todos los casos. 
De la misma manera, las simulaciones realizadas a energías de 2.6 MeV, figura 70 
columna derecha, presentan un hombro en el canal 1094 que está asociado a la 
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Figura 70. Espectros experimentales y simulaciones en SIMNRA de las muestras de 
 Ni-EC co- implantados con Cr +/N+ para las muestras NC1, NC5, NC4 y NC6 a 
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En la tabla XII se recogen los contenidos de Ni, O, Cr y N en % at., así como el espesor 
total para cada una de las capas, en at/cm², para las distintas muestras ensayadas.  
Tabla XII. Composiciones y espesores de las muestras de Ni-EC co- implantado con 
Cr+/N+, muestras NC1, NC5, NC4 y NC6, obtenidas en la simulación del espectro de 
RBS. 
Debido a la complejidad de la composición en cada una de las capas obtenidas en la 
simulación del Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ no es posible estimar la composición 
molecular media ni los porcentajes de cada uno de los compuestos presentes en cada 
una de ellas -CrN, Cr2N, NixN, NiO y Cr2O3- dado que no existe ningún elemento que 
pueda ser asignado únicamente a un sólo compuesto. De ahí que en la figura 71 se 
hayan representado los valores obtenidos en la tabla XII de la concentración de cromo y 
nitrógeno (% at.) en función de la profundidad (at/cm2).   
Por otra parte, la estimación del nitrógeno y del cromo se ha realizado a partir de los 
espectros de RBS realizados con la energía de 8.9 MeV y 2.6 MeV, respectivamente ya 
que permiten una mejor resolución para cada elemento. 
El contenido de nitrógeno obtenido a partir del espectro de RBS realizado a la energía 
de resonancia de este elemento, 8.9 Me, revela una variación en todo el espesor de la 


















  N 
% at. 




Capa 1 475 32.1 10.9 10.6 46.5 200 35.0 12.8 10.2 41.9 
Capa 2 150 31.2 11.6 16.8 40.4 400 43.2 29.1 25.8 1.9 
Capa 3 400 30.9 27.9 10.6 40.2 500 45.2 10.3 10.1 34.4 




Capa 1 100 20.9 9.1 25.1 44.9 450 34.6 9.1 10.2 30.8 
Capa 2 400 30.2 20.8 10.2 38.8 500 37.0 17.8 23.6 21.6 
Capa 3 600 40.9 11.3 11.1 36.8 600 35.1 11.3 9.1 44.6 




Capa 1 100 20.9 9.1 10.2 59.7 350 32.0 9.1 10.3 48.7 
Capa 2 200 30.2 24.2 24.6 20.9 550 41.0 17.2 23.8 17.9 
Capa 3 200 35.1 18.0 23.4 42.6 500 37.1 0.9 11.1 50.9 




Capa 1 100 40.9 7.9 10.9 40.2 250 30.9 9.1 10.3 49.8 
Capa 2 130 45.0 9.9 30.2 14.9 500 46.5 8.9 27.9 16.6 
Capa 3 500 46.0 2.5 2.4 49.1 520 37.1 5.1 9.1 48.7 
Capa 4 100 40.8 2.1 0.6 56.6 100 40.5 0.2 0.9 58.3 
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zona tratada, que describe la misma tendencia que la observada en los análisis 
realizados por GDL (figuras 62 y 63). Es decir, el mayor contenido de nitrógeno (30% 
at. N) lo presenta la muestra co-implantada a alta energía (70 KeV-muestra NC1) 
localizado a una mayor profundidad en comparación con las demás condiciones de  
co-implantación, figura 71. Por el contrario, la co-implantación realizada a baja energía 
(30 KeV-muestras NC4 y NC6) presenta un contenido en nitrógeno menor (10-20% at. 
N) y localizado más superficialmente. Finalmente, en la muestra co-implantada con 
Cr+/N+ a 50 KeV (muestra NC5) el pico de máxima concentración de nitrógeno  
-20% at.- se describe en una profundidad intermedia.  
Es decir, a medida que la energía de implantación de nitrógeno disminuye, el máximo 
de concentración de N se desplaza hacia la superficie de la muestra. Análogamente, se 
aprecia que el contenido de nitrógeno disminuye con la variación del orden de 
implantación.  
Por otra parte, el contenido de cromo determinado a partir del espectro realizado a una 
energía de bombardeo de 2.6 MeV, presenta una mejor resolución para detectar el pico 
de máxima concentración de cromo que se localiza en una zona sub-superficial,  
segunda capa de la simulación; y cuya concentración máxima en dicha zona es del 
orden de 23-28% at. concordando así con los valores obtenidos previamente en los 
perfiles de concentración de GDL.  
La co-implantación realizada a menor energía y modificando el orden de los iones  
(30 KeV-muestra NC6,) presenta una mayor concentración de cromo en superficie. De 
la misma manera, se observa que la máxima concentración de cromo es desplazada 
hacia profundidades mayores para las muestras de Ni-EC co-implantadas a energías de 
50 KeV y 30 KeV (muestras NC5 y NC6). Finalmente, es el Ni-EC co-implantado a  




























Figura 71. Perfil de composición obtenido a partir de RBS en las muestras de Ni-EC 
co- implantado con Cr+/N+: NC1, NC5, NC4 y NC6 a energías del haz de:  
izqda.) 8.9 MeV; dcha.) 2.6 MeV. 
6.2. Comportamiento frente a la corrosión. 
Una vez caracterizada la microestructura del Ni-EC sin implantar e implantado con Cr+ 
y/o N+, se procedió a evaluar la resistencia frente a la corrosión en las soluciones que 
simulan las condiciones de trabajo del Ni-EC en los procesos de micro-estampación, 
micro-impresión y micro-grabado. Para ello se han realizado curvas de polarización 
para determinar la estabilidad química y la cinética de corrosión. Por otra parte, se 
estudiaron mediante la voltametría cíclica los procesos redox que tienen lugar en las 
superficies determinando las especies formadas en cada una de las soluciones 
empleadas.  
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6.2.1. Caracterización electroquímica mediante curvas de polarización 
potenciodinámicas.  
El comportamiento frente a la corrosión de las muestras de Ni-EC implantadas se ha 
evaluado en disoluciones de NaCl 0.03M: neutras; ácidas -pH 5- para simular la acidez 
de las tintas empleadas en los procesos de impresión; y alcalinas -pH 12- para modelizar 
la alcalinidad de los medios empleados en los procesos de micro-grabado y micro-
estampación.  
Curvas de polarización del Ni-EC y Ni-EC implantado con Cr+. 
En las siguientes figuras, figura 72, 73 y 75, se comparan las curvas de polarización 
correspondientes a las muestras implantadas con Cr+ con las del Ni-EC sin implantar, 
obtenidas en las disoluciones de NaCl 0.03M con pH neutro, ácido y alcalino, 
respectivamente. En dichas figuras se aprecia que, en todos los casos, las curvas de 
polarización describen una rama anódica pseudo-pasiva, análoga a la descrita por el Ni-
EC de referencia en los tres medios.  
No obstante, pese a esta similitud en el comportamiento, se pueden distinguir algunas 
diferencias en los principales parámetros electroquímicos dependiendo de las 
condiciones de implantación empleadas dado que estas influyen en la estructura y en la 
distribución de elementos en superficie los cuáles repercuten a su vez en la resistencia a 
la corrosión en comparación con el material sin tratar. 
Medios neutros. 
En medios neutros, figura 72, la implantación de cromo realizada a 150 KeV, y 
diferentes dosis, muestras C4, C1 y C3, presenta un desplazamiento en sentido catódico 
del potencial de corrosión y un desplazamiento de la densidad de corriente de 
pasivación hacia valores mayores, 10-6 A/cm2 respecto del Ni-EC. Para estas 
condiciones de energía y dosis de implantación el tratamiento tiene un papel relevante 
en el comportamiento frente a la corrosión del Ni-EC. Las curvas revelan un ligero 
empeoramiento de la resistencia a la corrosión respecto del Ni-EC sin tratar, 
disminuyendo su propiedad barrera. 
La menor resistencia a la corrosión de las muestras implantadas con cromo a 150 KeV, 
parece estar relacionada con un menor contenido de cromo incorporado en las muestras 
tratadas. El menor contenido de cromo incorporado en la superficie del Ni-EC (figura 
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48) no es suficiente como para promover la formación de una capa de óxido de cromo 
de carácter protector. En cambio, la implantación iónica de cromo en condiciones de 
saturación a 140 KeV, muestra C5, presenta un comportamiento pasivo análogo al  
Ni-EC obteniendo una densidad de corriente de pasivación, ipass, del mismo orden que 
el Ni-EC sin tratar -10-7 A/cm2- y una resistencia al ataque localizado ligeramente 
mayor. Esta mejora se manifiesta por un desplazamiento del potencial de picadura hacia 
valores más nobles, de 40 mV, respecto del Ni-EC sin tratar. Por otra parte, el 
potencial de corrosión, Ecorr, se mantiene en valores análogos a los del Ni-EC, 
indicando que no se produce un cambio en su tendencia a la oxidación, como sí sucedía 
en las otras condiciones de implantación, que mostraban una disminución del Ecorr y, 
por tanto, una activación de la superficie. 
Esta mejora en la resistencia a la corrosión observada en la muestra C5, se corresponde 
con las condiciones de implantación que conducen a un mayor contenido de cromo 
incorporado, determinado por GDL -35% at. Cr- y cuyo espectro de XPS apuntaba a 
una importante contribución de la presencia de óxido/ hidróxido de Cr2O3 y/o Cr(OH)3 
en su superficie. 
Estas mejoras en el comportamiento frente a la corrosión del Ni se asocian por tanto a 
un cambio en la composición del óxido nativo del Ni-EC. Mientras que el níquel 
presenta una capa superficial de NiO, la implantación de cromo da lugar a una matriz de 
níquel supersaturada en cromo que promueve la formación de un óxido/hidróxido de 
cromo que refuerza el carácter protector de la capa pasiva presente en la superficie del 
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A) Curvas de polarización -0.03 M NaCl-
 Ni-EC

















































































Figura 72. Ni-EC implantado con Cr+ en medios neutros: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Groseeau-Poussard et al. [15], observaron una disminución de hasta dos órdenes de 
magnitud en la densidad de corriente de pasivación del níquel en muestras implantadas 
con cromo a una energía de 60 KeV y dosis de 4·1016 Cr+/cm3, además de una mayor 
resistencia al ataque por picaduras. Estos autores indicaban que, como resultado de la 
implantación iónica, la cinética de pasivación aumenta en el níquel implantado con 
cromo en comparación con el níquel sin tratar. Además, en dicho trabajo, estos autores, 
confirmaron mediante XPS que dichas mejoras estaban relacionadas con la formación 
de óxidos e hidróxidos de cromo en superficie. Concretamente, determinaron la 
presencia de Cr2O3, CrO2 y Cr(OH)3, llegando incluso a establecer que el hidróxido de 
cromo era el responsable de la disminución de la densidad de corriente de pasivación 
obtenida en el Ni implantado con este elemento.  
Análogamente, Leroy et al. [14], utilizando la espectroscopia de impedancia 
electroquímica, establecieron el mecanismo de corrosión del níquel puro, Ni-EC sin 
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implantar e implantado con cromo. Estos autores estudiaron el carácter protector de las 
capas de óxidos nativas que se forman en el Ni y Ni-EC. Dichos autores observaron que 
mientras el níquel presentaba dos constantes de tiempo, que indicaban que la capa 
pasiva no recubre totalmente la superficie del metal; el níquel depositado 
electroquímicamente presentaba únicamente una constante de tiempo mostrando una 
mayor eficiencia protectora de su capa pasiva. No obstante, en dicho trabajo el mejor 
comportamiento lo observaron para las muestras de Ni-EC tratadas con implantación 
iónica. Concretamente, indicaban que las muestras de Ni-EC implantadas con cromo, 
cobre y/o argón, a energías de 60 KeV, mostraban un espectro de impedancias 
constituido por una única constante de tiempo asociada a un comportamiento resistivo 
caracterizado por una resistencia de polarización -Rp- mayor. Estos autores concluían 
que la implantación de iones Cr, Cu, Ar es capaz de promover la densificación de la 
capa nativa de óxido de níquel, disminuyendo su heterogeneidad como resultado del 
efecto balístico producido por la implantación. Por otra parte, observaron también que el 
tipo de ión implantado tenía un papel muy relevante, concluyendo que la mayor 
resistencia a la corrosión se obtenía en las muestras implantadas con cromo, debido 
precisamente a la formación de óxido/hidróxido de cromo, Cr2O3 y Cr(OH)3.  
Análogamente, Girault et al. [46], indicaron que la presencia de estos óxidos e 
hidróxidos de cromo -Cr2O3, CrO2 y Cr(OH)3-, son los responsables de la mejora del 
carácter protector de la capa pasiva del níquel ya que se trata de óxidos más estables y 
menos solubles que los óxidos de níquel. Finalmente, en esta misma línea, Rangel et al, 
[133] observaron que las mejoras en la resistencia al ataque localizado del aluminio 
implantado con cromo a 150 KeV empleando dosis de 5·1016, 1·1017 y  
2·1017 iones Cr+/cm2, en 0.5 M de NaCl, se debía a la formación de una capa de Cr2O3. 
Estos autores identificaban específicamente que la presencia del óxido de cromo era el 
responsable del aumento de la resistencia al ataque localizado. 
Estas mejoras en la resistencia a la corrosión en medios neutros obtenidas por la 
implantación de cromo no se restringen exclusivamente al níquel. La bibliografía es 
extensa en describir las importantes mejoras en la resistencia a la corrosión en aceros al 
carbono, inoxidables, etc. Por ejemplo, la implantación de cromo a 60 KeV y a dosis de 
8·1015 iones Cr+/cm2 en acero al carbono Q215B, promueve la pasividad y aumenta la 
resistencia a la corrosión por picaduras en soluciones con un amplio rango de 
concentraciones de cloruros -0.035-3.5% de NaCl-. La formación de óxidos de cromo 
Capítulo 6: Resultados y discusión 
140 
que son termodinámicamente estables, Cr2O3, actúa, según estos autores, como barrera 
reduciendo el contacto entre la matriz metálica y el medio agresivo [48]. La 
implantación de Cr+ a energías de 150 KeV y a dosis de 1·1017 iones/cm2 sobre 
aleaciones de base hierro promueve un aumento en la resistencia al ataque localizado 
que se manifiesta por el desplazamiento del potencial de picadura hacia valores más 
nobles debido a la formación superficial de óxido cromo (Cr2O3) que dota de pasividad 
al material [137].  
Por su parte, Mello et. al., [139] observaron también una disminución en la densidad de 
corriente de pasivación, de alrededor de dos órdenes de magnitud, y un desplazamiento 
hacia valores más nobles en los potenciales de corrosión en medios de 3.5% de NaCl 
que asociaban a la formación de una capa pasiva, cuando trataban el acero SAE 1070 
mediante implantación iónica de cromo por inmersión en plasma (PIIID). 
Finalmente, el comportamiento frente a la corrosión localizada en aceros inoxidables 
tipo AISI 304 mejoraba también cuando eran sometidos a tratamientos de implantación 
iónica con Cr+. En este caso, la corrosión por picaduras se inicia en los defectos 
presentes en la superficie tales como inclusiones no metálicas, límites de grano o 
precipitados que provocan daños en la capa pasiva superficial. La implantación de iones 
de cromo en la matriz metálica disminuye la presencia de heterogeneidades dotando al 
material de una pasividad mayor [140].  
Disoluciones ácidas. 
En medios ácidos, figura 73, las dosis intermedias de cromo implantadas a energía de 
150 KeV- muestras C1 y C3 - promueven notables aumentos en la densidad de corriente 
de un orden de magnitud respecto del Ni-EC sin tratar, situándose en valores del orden 
de 10-5 A/cm2. Mientras que la dosis baja, muestra C4, apenas presenta cambios 
respecto del comportamiento pasivo del material de referencia.  
Por el contrario, y al igual que sucedía en medios neutros, la implantación iónica de 
cromo sobre Ni-EC en condiciones de saturación a 140 KeV, muestra C5, presenta un 
comportamiento pasivo análogo al Ni-EC de referencia. Es decir, en medios ácidos, 
para esta muestra, la densidad de corriente de pasivación es del orden de 10-7A/cm2, y el 
potencial de picadura se desplaza hacia valores más nobles. Este desplazamiento es 
mayor,  90 mV, al registrado en el medio neutro. Como consecuencia, la muestra C5, 
implantada en estas condiciones presenta una mayor resistencia al ataque localizado que 












































































































































el Ni-EC sin tratar debido a la mayor incorporación de cromo en los primeros 50 nm de 
profundidad, figura 48, que promueve la formación de Cr2O3 y Cr(OH)3 según 




Figura 73. Ni-EC implantado con Cr+ en medios ácidos: a) curvas de polarización;  
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Aunque en medios neutros, la implantación de cromo sobre Ni-EC realizada en 
condiciones de saturación apenas presentaba cambios en la resistencia a la corrosión, en 
medios ácidos sí se observa una ligera mejora en la resistencia frente a la corrosión, 
disminuyendo aún más la susceptibilidad al ataque localizado en comparación con el 
Ni-EC sin tratar. Esta mejora en medios ácidos es consecuencia de la mayor estabilidad 
química que presentan estos óxidos/hidróxidos de cromo, en este rango de pH, en 
comparación con los óxidos/hidróxidos de níquel, figura 74. En el diagrama de 
Pourbaix recogido en dicha figura, se compara la estabilidad termodinámica de los 
óxidos de cromo frente a los del níquel. Mientras que los óxidos de Ni se disuelven en 
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pH ácidos bajo determinadas condiciones de potencial, los de cromo son estables en un 
rango de pH ligeramente mayor [22].  
En este sentido, la presencia de Cr(OH)3, Cr2O3, NiO y Ni(OH)2 en la muestra C5, se 
confirmó mediante el análisis por XPS (figuras 50) indicando que es la presencia de 
estos óxidos/hidróxidos de cromo, los responsables de la mejora de la resistencia a la 
corrosión del Ni-EC. 
Figura 74. Diagrama de equilibrio -Pourbaix- para: izqda.) níquel puro-agua; dcha.) 
sistema cromo-agua a 25 ºC en soluciones que contienen cloro. 
Estos resultados concuerdan con los trabajos publicados por diversos autores. La 
formación de la capa pasiva de cromo constituida por Cr(OH)3 y Cr2O3 se ha 
identificado como el factor responsable de la disminución de la densidad de corriente de 
corrosión y el aumento del potencial de picadura hacia valores más nobles, en medios 
ácidos, en muestras implantadas en condiciones de saturación [127]. En sustratos de 
aluminio, la implantación de Cr+ a energías de 150 KeV y dosis variables -de 5·1016, 
1·1017 y 2·1017 iones Cr+/cm2 - promueve un aumento de la resistencia a la corrosión por 
picaduras, en todos los casos, como resultado de la formación de óxidos de cromo 
[133]. En aleaciones de base circonio, la implantación de cromo, a energías de 40 KeV 
y dosis de 1·1016, 5·1016 y 1·1017 iones Cr+/cm2, resulta en una disminución de la 
densidad de corriente de pasivación en disoluciones de H2SO4 0.5M y 1N [50, 51]. En 
este caso, los autores indicaban que la mayor disminución de la velocidad de corrosión 
se obtenía para la dosis de Cr+ de 5·1016 iones /cm2, la cual promovía la formación de 
una capa de Cr2O3, de estructura policristalina que ejercía un efecto barrera frente el 
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medio agresivo. Mientras que las otras dosis empleadas por los autores promovían un 
cierto grado de amorfización [50]. 
Los resultados obtenidos en el presente trabajo, en general, son consistentes con los 
resultados recogidos en la bibliografía. El desplazamiento del potencial de picadura 
hacia valores más nobles, y por consiguiente la mejora de la resistencia al ataque 
localizado resulta de la formación del óxido Cr2O3 que está presente en la superficie en 
una mayor proporción (71%)  que los hidróxidos de cromo Cr(OH)3, (14 %) según 
los análisis realizados por XPS (figura 50). Análogamente, la disminución de la 
densidad de corriente de pasivación, resultado de la mejora de las propiedades barrera, 
parece estar asociada a la presencia de los dos tipos de óxidos/hidróxidos de cromo, 
Cr(OH)3 y/o Cr2O3, formados durante la implantación iónica. 
Sin embargo, en el presente trabajo se observa que para energías de 150 KeV, no se 
obtienen mejoras significativas en el comportamiento frente a la corrosión, aun cuando 
la fluencia (dosis) es elevada. En estos casos, la densidad de corriente de pasivación 
aumenta hasta un orden de magnitud mayor. Este resultado parece indicar que la dosis 
de implantación utilizada no es suficiente como para conseguir el estado de saturación 
de cromo en la superficie del níquel y formar la capa de óxido/hidróxido de cromo que 
refuerza la resistencia a la corrosión del Ni-EC. 
Por el contrario, la implantación realizada a 140 KeV, que emplea una dosis alta de 
cromo, sí promueve una ligera mejora en el comportamiento frente a la corrosión. En 
este caso la densidad de corriente de pasivación es del mismo orden que el del Ni-EC 
sin tratar y la resistencia al ataque localizado aumenta. Los análisis realizaron revelaron 
que la incorporación de cromo en esas condiciones modificaba la capa de óxido de 
níquel promoviendo la formación de óxidos de cromo de tipo -Cr2O3 y/o Cr(OH)3-, de 
carácter protector que mejoran el comportamiento frente a la corrosión en estos medios 
[15]. Según los resultados obtenidos previamente en el análisis XPS, la implantación de  
Ni-EC con cromo en condiciones de saturación da lugar a una mayor proporción de 
óxidos Cr2O3/NiO que hidróxidos Ni(OH)2/Cr(OH)3, por lo que en el presente caso, las 
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Disoluciones alcalinas. 
Finalmente, la figura 75 muestra el comportamiento frente a la corrosión de las muestras 
de Ni-EC implantadas con Cr+ en medios alcalinos. En todos los casos, las muestras 
implantadas presentan un comportamiento similar al del Ni-EC sin tratar. Ello es debido 
a que tanto los óxidos de níquel como los de cromo, que constituyen la capa pasiva, son 
estables a pH alcalinos comprendidos entre 8 y 12, figura 74, y por tanto no es posible 
establecer diferencias significativas en este tipo de medios asociadas a las condiciones 










Figura 75. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC 
implantadas con Cr+. 
Curvas de polarización del Ni-EC y Ni-EC implantado con N+. 
Medios neutros. 
La evaluación de las muestras implantadas con N+ a energía de 70 KeV (muestras N1, 
N2 y N3), figura 76, revelan en general un empeoramiento del comportamiento frente a 
la corrosión respecto al Ni-EC sin tratar. Este empeoramiento se manifiesta por el 
aumento de la densidad de corriente con la dosis de implantación de nitrógeno, que 
llega incluso a describir un cambio en el control del proceso corrosivo del sistema, 
pasando de un comportamiento pseudo-pasivo a un comportamiento controlado por 
activación para la muestra implantada con la mayor dosis de N+, 3·1017 iones N+/cm2, 
muestra N1.  
Las muestras N2 y N3 (a 70 KeV y disminuyendo la dosis de nitrógeno) presentan 
todavía un comportamiento pseudo-pasivo, pero a medida que aumenta la dosis de 
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manifiesta en una menor longitud del tramo pasivo resultado del desplazamiento del 
potencial de corrosión hacia valores más nobles y del potencial de picadura en sentido 
contrario.  
Por otro lado, la implantación de nitrógeno a energías de 30 KeV y a altas dosis de 
implantación, muestra N4, cambia el comportamiento frente a la corrosión respecto a la 
implantación de nitrógeno realizada a la misma dosis, pero a energías de 70 KeV  
-muestra N1-. La densidad de corriente de pasivación disminuye, y el comportamiento 
pasivo se mantiene dada la menor incorporación de nitrógeno, 7% at., determinada por 
los distintos análisis realizados -análisis GDL (figuras 53, 54); análisis XPS (figuras 56, 
57)-. La presencia de nitrógeno en forma de nitruros de níquel, Ni3N y Ni4N obtenida en 
los difractogramas de rayos X (figura 55), parece ser la responsable del aumento de la 
susceptibilidad al ataque localizado de todas estas muestras implantadas con nitrógeno. 
La muestra N1, que presentaba la mayor la concentración de nitruros de níquel, NixN, es 
la que presenta un comportamiento más activo, con una disminución de la pendiente de 
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A) Curvas de polarización -0.03M NaCl-
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Figura 76. Ni-EC implantado con N+ en medios neutros: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Estos resultados sugieren que las especies nitruradas -Ni3N y Ni4N- presentes a altas 
dosis de implantación de N+ son las responsables del empeoramiento de la resistencia al 
ataque localizado. La presencia de nitruros aumenta la heterogeneidad de la capa pasiva 
de óxido de níquel creando defectos que pueden actuar como sitio de nucleación 
preferente de picaduras. Este mismo comportamiento se ha descrito en aleaciones de 
titanio [43], en aceros [141], y aleaciones de magnesio [142] implantadas con altas dosis 
de nitrógeno. En todos estos casos los cambios microestructurales son los responsables 
de alterar la capa pasiva promoviendo un empeoramiento de la resistencia a la 
corrosión, como consecuencia tanto de su adelgazamiento, como de la aparición de 
tensiones en la red debido al bombardeo iónico. 
 
 












































































































































El comportamiento frente a la corrosión, en medios ácidos, del Ni-EC implantado con 
N+ es similar al obtenido en medios neutros, figura 77, aunque, en todos los casos, las 
densidades de corriente de corrosión y de pasivación obtenidas son mayores que las 
descritas en medios neutros.  
 
  
Figura 77. Ni-EC implantado con N+ en medios ácidos: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
En medios que contienen cloruros, neutros y ácidos, se ha descrito que la implantación 
de nitrógeno realizada a energías de 40 y 80 KeV y dosis de 2·1016 y  
2·1017 iones N+/cm2 sobre acero inoxidable AISI 304 no promueve una mejora en el 
comportamiento frente a la corrosión en medios ácidos si no se realiza un pulido 
electrolítico previo a la implantación o un post tratamiento de disolución tras la 
implantación. La razón de la disminución de la resistencia a la corrosión por picaduras 
en ausencia de dichos tratamientos se asocia a la formación de los nitruros. 
Concretamente, se considera que el exceso de nitrógeno incorporado promueve la 
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formación de nitruros de cromo en las zonas más externas, reduciendo el contenido de 
cromo disponible para formar la capa pasiva, originando la formación de zonas de 
distinta naturaleza electroquímica [140].  
 Por otra parte, Q. Wang et al., [143] observaron que el comportamiento frente a la 
corrosión en medios ácidos de circaloy-4 implantado con N+ a 300 KeV, y dosis de 
implantación comprendidas entre 4·1014 y 5·1016 iones N+/cm2 dependía íntimamente de 
dos efectos. Por un lado, la amorfización de la superficie mejoraba la resistencia a la 
corrosión; pero, por otro, el daño producido por el bombardeo iónico podía promover 
una activación de la superficie con el consiguiente aumento de la densidad de corriente 
de pasividad. Los autores indicaban que mientras el efecto de la amorfización 
predomina en dosis bajas y medias, alcanzado una amorfización completa para dosis del 
orden 1·1016 iones N+/cm²; la utilización de dosis mayores ya no promueve mejoras en 
la resistencia a la corrosión. La razón de dicho comportamiento, es que para dosis 
superiores a una cierta dosis, el nivel de daño en la red es tan elevado que tiene efectos 
perniciosos en la resistencia a la corrosión e identificaron que este valor umbral para el 
circaloy-4 es una dosis de 5·1016 iones N+/cm2, valor a partir del cual el daño 
ocasionado por el bombardeo iónico es capaz de activar su superficie. 
Un comportamiento frente a la corrosión análogo ha sido descrito por Krupa et al., [43] 
para la aleación de titanio OT-4-0 implantada con nitrógeno a 50 KeV y dosis 
comprendidas entre 1·1017 y 6·1017 iones N+/cm2. Estos autores observaron que la 
resistencia a la corrosión dependía del tamaño y de la distribución de los nitruros de 
titanio formados. Mientras que, a dosis de implantación bajas, los nitruros formaban una 
capa uniforme y coherente con la matriz que mejoraba la resistencia a la corrosión; a 
dosis altas, 6·1017 iones N+/cm2, la resistencia a la corrosión empeoraba como 
consecuencia de la formación de nitruros no uniformes, que no son coherentes con la 
red de la matriz aumentando su heterogeneidad superficial. 
Disoluciones alcalinas. 
Finalmente, y al igual que sucedía con la implantación con Cr+, la evaluación del 
comportamiento frente a la corrosión en medios alcalinos de las muestras de Ni-EC 
implantadas con N+, figura 78, no presentan diferencias significativas en el 
comportamiento respecto del Ni-EC sin tratar. De manera que la estabilidad del Ni-EC 
en medios alcalinos no permite distinguir diferencias en el comportamiento de las 
muestras [22]. 










































































Figura 78. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC 
implantadas con N+. 
Curvas de polarización del Ni-EC y Ni-EC co-implantado con Cr+/N+. 
Medios neutros. 
Las muestras co-implantadas con Cr+/N+ presentan el comportamiento pasivo del  
Ni-EC aunque su susceptibilidad al ataque localizado en comparación con el Ni-EC, 
aumenta ligeramente. Este ligero empeoramiento en la resistencia al ataque localizado 
se aprecia en la figura 79 por un descenso en los potenciales de picadura descritos en las 
muestras implantadas. Como se indicaba en párrafos anteriores, la implantación inicial 
con nitrógeno en materiales como los aceros inoxidables, que contienen cromo, 
experimentan un vaciado del cromo que lleva asociada la formación de nitruros, 
dejando menos cromo disponible para la formación de la capa de óxido de cromo de 
naturaleza protectora y, por tanto, reduciendo la posibilidad de reforzar el 
comportamiento pasivo del Ni-EC [144, 145]. 
Los potenciales de corrosión descritos son análogos a los del Ni-EC, excepto cuando se 
invierte el orden de implantación de los iones, muestra NC6. Dicha muestra NC6, 
implantada primero con N+ y luego con Cr+, presenta un empeoramiento en el 
comportamiento frente a la corrosión en comparación con la muestra NC4, su 
equivalente en energía de implantación y dosis empleadas, aunque con distinto orden. 
Este comportamiento parece estar relacionado con la formación preferencial de los 
nitruros de cromo descrita en los difractogramas de rayos X (figuras 64-66), los cuales 
actúan desplazando la densidad de corriente de pasivación hacia valores mayores y 
disminuyendo el potencial de corrosión, promoviendo un empeoramiento del 
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   Co-implatacion cr+/N+ 0.03 M NaCl 
comportamiento frente a la corrosión en comparación con el Ni-EC implantado con Cr+ 















Figura 79. Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ en medios neutros: a) curvas de 
polarización; b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de 
corriente de pasivación.  
Estos resultados parecen confirmar el papel determinante del cromo incorporado en la 
matriz de níquel en la mejora de las propiedades barrera de los óxidos formados, 
contribuyendo a reforzar y/o mantener el carácter protector de la capa pasiva de óxidos 
nativos del Ni-EC. Mientras que el nitrógeno, es el responsable de la formación de 
nitruros que pueden actuar como activadores de la superficie, alterando la 
homogeneidad de la capa pasiva del níquel y, por tanto, aumentando la susceptibilidad 
al ataque localizado. 
La formación de nitruros de cromo en algunas de las muestras estudiadas, figuras 64-66 
(DRX), parece ser la responsable del empeoramiento de la resistencia al ataque 
localizado como consecuencia de la formación de micropilas de corrosión. Este 
A) urvas de polarización -0.03M NaCl- 
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detrimento en las propiedades de corrosión se ha descrito también en aleaciones que 
contienen cromo: inconel [77], aceros inoxidables [146] o aleaciones de CoCrMo [147]. 
Disoluciones ácidas. 
Por el contrario, en medios ácidos, el comportamiento frente a la corrosión de las 
muestras co-implantadas revela diferencias importantes. La co-implantación de Cr+ 
seguida de N+ promueve mejoras en el comportamiento frente a la corrosión cuando los 
tratamientos se realizan a altas dosis de nitrógeno y a energías de 70 KeV, figura 80. A 
medida que aumenta la dosis de N+, el potencial de corrosión y el de picadura se 
desplazan hacia valores más nobles 140 mV y 190 mV respectivamente. 
Simultáneamente la densidad de corriente de pasivación disminuye un orden de 
magnitud respecto del Ni-EC sin tratar.  
La muestra implantada con la dosis más baja de nitrógeno a 70 KeV, muestra NC3, 
presenta un comportamiento activo en comparación con las implantadas a dosis de 
nitrógeno medias y altas. Atendiendo al análisis composicional realizado por GDL 
(figura 61), la muestra NC3 es químicamente análoga a la muestra implantada con 
cromo en condiciones de saturación, muestra C5, pero su comportamiento frente a la 
corrosión en medios ácidos no es el mismo. Esta diferente respuesta electroquímica 
parece ser consecuencia del efecto de sputtering provocado por el bombardeo iónico 
durante la implantación posterior de nitrógeno, que altera la homogeneidad de la capa 
pasiva creando zonas más activas. 
Por otra parte, la co-implantación de Cr+/N+ realizada a altas dosis de implantación de 
nitrógeno, pero a distintas energías (muestras NC1, NC5 y NC4), promueve 
desplazamientos del potencial de picadura hacia valores más nobles solo para la energía 
más alta (70 KeV) -muestra NC1- promoviendo un aumento en la resistencia al ataque 
localizado. Aunque la densidad de corriente de pasivación para esta muestra disminuye 
un orden de magnitud respecto al Ni-EC sin implantar, la densidad de corriente de 
pasividad no varía con la energía de implantación de nitrógeno. Es decir, la densidad de 
corriente de pasivación es análoga en todos los casos independientemente de la energía 
de implantación de nitrógeno empleada -70, 50 y 30 KeV-.  
Como se ha descrito en apartados anteriores, el papel del cromo y del nitrógeno en el 
comportamiento frente a la corrosión ha sido ampliamente discutido en la bibliografía 
para distintos sustratos metálicos. Es conocido que la presencia de óxidos/ hidróxidos de 
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cromo, de mayor estabilidad química en medios ácidos, es la responsable de la 
pasividad; mientras que la formación de nitruros dispersos en la matriz es la responsable 
de la disminución de la resistencia al ataque localizado [50, 51, 139, 142, 148]. 
Cuando la co-implantación de cromo y nitrógeno se realiza a energías más bajas, 30 y 
50 KeV, muestras NC4 y NC5 respectivamente, los potenciales de picadura son 
inferiores al del Ni-EC de referencia. Este comportamiento parece ser el resultado del 
mayor solapamiento de los picos de cromo y nitrógeno descritos en el perfil de 
implantación, que aumenta la probabilidad de formación de nitruros de cromo, CrN y  
-Cr2N, frente a los de níquel -ver figura 65 correspondiente al difractograma de rayos 
X de estas muestras-. 
Un comportamiento análogo se ha descrito en la bibliografía para aceros inoxidables 
austeníticos AISI 316L, AISI 304L y martensíticos AISI 420, en donde la incorporación 
de nitrógeno mediante un proceso de nitruración a 500ºC inducía la formación de 
nitruros de cromo, CrN, que empeoraban la resistencia a la corrosión [149-151]. En 
dichos trabajos se indicaba que el papel beneficioso del cromo y del nitrógeno se 
obtenía cuando ambos elementos están en solución sólida en una concentración 
suficiente. Sin embargo, cuando las condiciones de tratamiento promovían la formación 
de nitruros, se producía un vaciado de ambos elementos previniendo la formación de 
capas pasivas en dichas zonas. De forma que, dependiendo del grado de inhibición de la 
formación de las capas pasivas, la respuesta descrita en las curvas de polarización, podía 
variar desde la pérdida de pasividad, a la disminución del potencial de picadura y, por 
tanto, aumento de la susceptibilidad al ataque localizado. 
Finalmente, la curva potenciodinámica correspondiente a la muestra NC6, implantada 
en las mismas condiciones que la muestra NC4 a energía de 30 KeV de N+ y dosis de  
3·1017 iones N+/cm2, pero variando el orden de implantación de los iones, N30+Cr, 
figura 80, presenta un empeoramiento del comportamiento frente a la corrosión. La 
velocidad de corrosión aumenta un orden de magnitud en comparación con la muestra 
NC4, Cr+N30, como consecuencia del daño promovido durante la implantación del ión 
más pesado, Cr+, y, de nuevo, a la formación preferencial de nitruros de cromo que 
disminuyen la estabilidad del Ni-EC.  
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Figura 80. Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ en medios ácidos: a) curvas de 
polarización; b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de 
corriente de pasivación.  
Disoluciones alcalinas. 
Por último se ha evaluado el comportamiento frente a la corrosión en disoluciones 
alcalinas, pH 12, de las muestras de Ni-EC co-implantadas con Cr+/N+ a energías de  
70 KeV, figura 81, donde se observa que en este medio tampoco es posible apreciar 
diferencia en el comportamiento frente a la corrosión debido a la estabilidad que 













































































Figura 81. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC  
co-implantadas con Cr+/N+. 
 
6.2.2. Caracterización electroquímica mediante voltametrías cíclicas.  
A continuación, se realizaron los estudios mediante voltametría cíclica de las muestras 
recogidas en la tabla XIII, con el objeto de identificar las especies formadas en las 
disoluciones ácidas con pH 5. 






Los voltamogramas se realizaron aplicando un barrido de potencial en sentido anódico, 
desde el potencial a circuito abierto hasta alcanzar un valor de +1.5V/SCE, y, a 
continuación, se iniciaba el ciclo reverso en sentido catódico hasta un valor de potencial 
de -1.5V/SCE, valor en el que se invierte de nuevo el sentido de la polarización, hasta 
alcanzar el valor inicial de potencial a circuito abierto. Este ciclo se realizó 4 veces a 
una velocidad de barrido de 50 mV·s-1. 
Muestras Iones 
Energía  Cr+ 
 (KeV) 




Dosis  N+  
(iones/cm2) 
Ni-EC - - - - - 
C5 Cr+ 140 3·1017  - - 
N1 N+ - - 70 3·1017 
NC1 
Cr+/N+ 
140 3·1017 70 3·1017 
NC4 (Cr++N+) 140 3·1017 30 3·1017 
NC6 (N++Cr+) 140 3·1017 30 3·1017 
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En la figura 82 se recoge la voltametría cíclica del Ni-EC realizada en medio ácido a un 
pH 5.  
 
 





Figura 82. Voltamograma en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC. 
En dicho voltamograma se indican las especies termodinámicamente estables del Ni a 
pH igual a 5 y expresado respecto a un electrodo de referencia de calomelanos. 
En los distintos intervalos de potencial, representados respecto a un electrodo de 
calomelanos, las especies más estable del Ni [22] son: 
Para potenciales, E (V/SCE) < -0.16, la especie más estable es el Ni metálico. Es decir, 
a este potencial el níquel presenta una zona de protección catódica en medios ácidos.  
En potenciales comprendidos en un el intervalo de -0.16 < E (V/SCE) < 1.54, la especie 
más estable es el Ni++. Es decir, el Ni se corroe y pasa al medio en forma de Ni++, 
proceso durante el cual se pueden formar diferentes especies oxidadas en función del 
potencial: 
1.24 < E (V/SCE) < 1.34, el óxido que se formaría es el Ni3O4. Un óxido 
termodinámicamente estable, soluble en disoluciones ácidas con la consiguiente 
formación de Ni++.  
1.34 < E (V/SCE) < 1.54, la especie oxidada que se forma es el Ni2O3. El Ni se 
encuentra en la zona de pasividad.  
Finalmente, para potenciales aún mayores, E (V/SCE) > 1.54, se formarían NiO2 y 
NiO4
--. Se trata de una especie inestable que se descompone rápidamente en Ni2O3, 
Ni3O4 y oxígeno. 
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En la figura 82, se observa que el inicio de la reacción de evolución del hidrógeno 
ocurre a potenciales de -0.57 V/SCE. En el rango de potenciales comprendido entre  
-0.8 y 0.5 V/SCE, la ciclovoltametría describe una línea horizontal con un valor de 
corriente del orden de 10-7A/cm2 para los cuatro ciclos de barrido coincidiendo con la 
densidad de corriente de pasivación obtenida en las curvas potenciodinámicas del  
Ni-EC evaluado en este medio ácido previamente. 
Además, se observa que el primer ciclo del voltamograma describe un aumento 
progresivo de la corriente a partir de un valor del potencial de 0.5 V/SCE, hecho que 
indicaría la activación de la superficie.  
En el barrido reverso y en los sucesivos ciclos se observa que el inicio de la oxidación 
del Ni-EC ocurre a potenciales menores como consecuencia de la activación durante el 
primer ciclo.   
A continuación, la figura 83 recoge el voltamograma correspondiente al Ni-EC 









Figura 83. Voltamograma en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC implantado con N+  
-muestra N1-. 
En el primer ciclo del voltamograma correspondiente a la implantación con N+ realizada 
a energías altas de 70 KeV -muestra N1-, presenta un comportamiento análogo al Ni-EC 
sin tratar, puesto que aunque en condiciones de implantación de nitrógeno se pueden 
formar nitruros, NixN, en superficie, estos no forman una capa continua sino que se 
encuentran dispersos en el óxido, de ahí que en el comportamiento durante la 
ciclovoltametría se observe la disolución de la capa de óxido/hidróxido en este medio de 
pH ácido al igual que sucede en la muestra de referencia de Ni-EC sin implantar. 
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En este primer ciclo se observa un aumento lineal de la corriente a un potencial del 
orden de 0.5 V/SCE. En los ciclos sucesivos, este aumento se produce a potenciales 
menores al igual sucedía en el Ni-EC sin tratar como consecuencia de la activación de la 
superficie. Una vez activada la superficie durante el primer ciclo, los valores de 
potencial y de densidad de corriente se mantienen constantes para los ciclos sucesivos.  
En la figura 84 se presentan las ciclovoltametrías correspondientes al Ni-EC implantado 




















Figura 84. Voltamogramas en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC implantado con Cr+ 
(muestra C5) y co-implantadas con Cr+/N+ (muestras NC1, NC4 y NC6). 
A diferencia de lo que ocurre en el Ni-EC de referencia y Ni-EC implantado con N+  
-muestra N1-, la implantación con Cr+ -muestra C5- y/o co-implantado con Cr+/N+  
-muestras NC1, NC4 y NC6-, la densidad de corriente es menor a potenciales más altos 
como consecuencia del cromo incorporado en la matriz de níquel. Por otro lado, los 
potenciales en los que la densidad de corriente aumenta en el primer ciclo es superior 
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para el Ni-EC implantado con Cr+ (muestra C5) y Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 
alta dosis y energía (muestra NC1) situándose en valores de 0.750 V/SCE, lo que es 
indicativo de la mayor estabilidad que ofrecen estas superficies.  
No obstante, se obtiene un ligero aumento en la densidad de corriente a potenciales de 
1.5 V entre el ciclo I y el ciclo IV lo que indicaría un aumento con el número de ciclos. 
Atendiendo al diagrama de equilibrio de Pourbaix del Cr en medios ácidos para 
soluciones que además contienen cloruros (figura 74), las especies que se forman en 
función del potencial son las siguientes [22]: 
Para valores de potencial inferiores a E (V/SCE) < -0.86 → Cr. La especie más estable 
es el Cr metálico.  
Para valores de potencial comprendidos, -0.86 < E (V/SCE) < -0.26 la especie más 
estable es el Cr++.  En medios ácidos tiene lugar la disolución del cromo metálico para 
formar de iones Cr++ debido a la descomposición del agua con la subsiguiente evolución 
de hidrógeno. 
A continuación, en el rango -0.26 < E (V/SCE) < 1.04, la especie más estable es 
CrOH++.  En este rango de potenciales, se produce un cambio de estado de activo a 
pasivo gracias a la formación de esta especie iónica. 
Para potenciales superiores, perteneciente al intervalo, 1.04 < E (V/SCE) < 1.34, la 
especie más estable es CrO4
--.  La formación del ion cromato en este rango de 
potenciales activa nuevamente la superficie del metal. 




En virtud de los potenciales descritos en cada caso se observa que la estabilidad de la 
capa de óxidos/hidróxidos nativa del níquel es menor que la de los de óxidos/hidróxidos 
de cromo y es por ello que para el Ni-EC sin tratar e implantado con N+ -muestras  
Ni-EC y N1 respectivamente- apenas existen diferencias entre los ciclos I y IV; 
mientras que en las muestras implantadas con Cr+ -muestra C5- y co-implantadas con 
Cr+/N+ -muestras NC1, NC4 y NC6- sí se aprecian diferencias entre ambos ciclos ya que 
su oxidación tiene lugar a potenciales superiores al Ni-EC sin tratar. 
Los valores de las densidades de corriente para los ciclos I y IV son prácticamente 
análogos en las muestras de Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV variando el 
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orden de implantación de los iones (N30+Cr) -muestra NC6-, y en el Ni-EC implantado 
con N+ (muestra N1) así como en el Ni-EC sin tratar. Este resultado es, en principio, 
consistente con los resultados previos que indicaban que la matriz de níquel no se ha 
reforzado por la incorporación cromo y la formación de sus óxidos/hidróxidos como 
sucede en el Ni-EC implantado con Cr+ -muestra C5- o co-implantado con Cr+/N+ a 
energías de 70 KeV y/o 30 KeV -muestras NC1 y NC4 respectivamente-. 
Por otro lado, el mayor ensanchamiento en los ciclos histéresis para la muestras de  
Ni-EC implantado con Cr+ y co-implantado con Cr+/N+ en comparación con el  
Ni-EC implantado sólo con N+ y Ni-EC sin tratar indica también que existen 
restricciones cinéticas que impiden la eliminación del óxido en el barrido reverso.  Los 
resultados obtenidos para las diferentes condiciones de implantación del Ni-EC 
coinciden con los reportados bibliográficamente en donde la implantación de cromo 
realizada a energías de 150 KeV y para dosis de 2·1017 iones Cr+/cm2 sobre aceros AISI 
304L da lugar a un ensanchamiento y a un mayor ciclo de histéresis para los potenciales 
catódicos como resultado de la capa pasiva constituida por óxidos de cromo al igual que 
sucede cuando se realiza una co-implantación con N+ a 50 KeV y dosis de  
1·1017 iones N+/cm2 donde se sigue observando la formación de capa de 
óxidos/hidróxidos analizada mediante XPS [127].  
6.3. Caracterización de la dureza y de la resistencia al 
desgaste 
Una vez caracterizada la microestructura y la resistencia a la corrosión, se procedió a 
estudiar el comportamiento mecánico y tribológico del Ni-EC sin tratar y del Ni-EC 
implantado con Cr+, N+ y/o Cr+/N+ en las diferentes condiciones de implantación. 
6.3.1. Medida de la dureza y del módulo elástico de Young.  
La dureza y el módulo elástico de Young se determinaron mediante nanoindentación, de 
acuerdo a las condiciones experimentales descritas en el capítulo 5. 
Ni-EC sin implantar. 
La figura 85 muestra el perfil de dureza del níquel sin tratar, Ni-EC, cuyo valor máximo 
es de 3.6 ± 0.5 GPa. Este valor es análogo al obtenido por Cavaliere et al., [152] para el 
níquel electrodepositado de estructura policristalina. Así mismo el módulo elástico 
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reducido o módulo de Young (E´) es de 228 ± 11 GPa, valor que es del mismo orden al 








Figura 85. Variación de la dureza en el Ni-EC de referencia.  
Ni-EC implantado con Cr+. 
En la figura 86, se comparan las curvas de dureza correspondientes a las muestras 
implantadas con cromo a alta energía -150 KeV-, muestras C4, C1 y C3. Dichas curvas 
muestran valores de dureza de 3.1 ± 0.6 GPa, análogos a los del Ni-EC sin tratar, 
independientemente de la dosis de implantación empleada. 
Análogamente, cuando la implantación de cromo se realiza en condiciones de saturación 
a energías de 140 KeV -muestra C5- tampoco se observan cambios en la dureza 
respecto del Ni-EC de referencia. La dureza obtenida para la muestra C5, es  
3.72 ± 0.5 GPa a unos 40 nm de profundidad. Según los análisis GDL y RBS descritos 
previamente (figuras 48 y 51 respectivamente), a esta profundidad se localiza la máxima 
concentración de cromo en la superficie implantada, hecho que permite confirmar que la 
presencia del cromo no promueve cambios en la dureza. Análogamente, el módulo de 
Young reducido E` tampoco revela cambios respecto del Ni-EC si tratar, su valor para 
la muestra C5 es de 215 ± 12 GPa.  
Este tipo de comportamiento, observado para el Ni-EC implantado con cromo, se ha 
descrito también para el acero M2. Oñate et al., [154] estudiaron el efecto de la 
implantación de cromo y carbono en aceros de alta velocidad, utilizando diversas dosis 
de cromo -2·1017, 4·1017 y 7·1017 iones Cr+/cm2- y energías de 40 y 180 KeV. En 
ningún caso en las muestras tratadas se observaba un endurecimiento superficial del 
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acero. Ello es debido a que el cromo incorporado en el sustrato no forma precipitados o 
segundas fases endurecedoras en la matriz de hierro. 
Esto es precisamente lo que se observaba en el difractograma de rayos X 
correspondiente a las muestras implantadas con cromo, figura 49, en dónde solo se 
apreciaba un ligero ensanchamiento de los picos del níquel. Este ensanchamiento 
sugería la existencia de una deformación de la red cúbica del Ni, Ni(Cr), como resultado 








Figura 86. Variación de la dureza del Ni-EC implantado con Cr+ -muestras C1, C3, C4 
y C5-.  
Ni-EC implantado con N+. 
Por el contrario, la implantación de nitrógeno en el Ni-EC sí promueve cambios en la 
dureza, figura 87. En dicha figura, se aprecia que la dureza aumenta con la energía y la 
dosis de implantación de nitrógeno. 
En general, para una dosis concreta, la dureza del Ni-EC aumenta con la energía de 
implantación de nitrógeno; pero también, para una energía de implantación 
determinada, el aumento de la dureza es mayor, cuanto mayor es la dosis de nitrógeno 
empleada.  
El mayor incremento de dureza se ha obtenido para la muestra N1, 7.5 ± 0.77 GPa, 
implantada con una dosis de 3·1017 iones N+/cm2 y energía de 70 KeV. Este aumento de 
la dureza es consecuencia de la formación de los dos tipos de nitruros, Ni3N y Ni4N, que 
se observaban en el difractograma de rayos X (figura 55).  
Por último, la muestra N4, implantada con la misma dosis que la muestra N1, pero con 
una energía de implantación menor, 30 KeV, revela un aumento de la dureza respecto 
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del Ni-EC sin tratar. No obstante, la disminución de la energía de implantación 
promueve un aumento de la dureza menor que el descrito para la implantada con la 
misma dosis pero a una mayor energía, N1, debido a una menor concentración de 
nitruros en el sustrato de níquel. 
El endurecimiento observado en las muestras de Ni-EC implantando con N+ a bajas 
dosis (muestra N2) y/o energías (muestra N4) podría ser también consecuencia de una 
disminución del tamaño de grano respecto del Ni-EC. En los difractogramas de rayos X 
realizados previamente, figura 55, se observa un ensanchamiento de los picos de 
difracción correspondientes al Ni (111), (200) y (220) que podrían ser atribuidos a un 
aumento de los defectos en la red cristalina y, que llevaría asociado un aumento de la 
dureza del material según la bibliografía [155-157]. 
 
Figura 87. Variación de la dureza del Ni-EC implantado con N+: a) a energías de  
70 KeV variando la dosis de implantación de N+; b) a dosis de 3·1017iones N+/cm2 
variando la energía de implantación de N+. 
En general, esta relación entre la mejora de la dureza y la presencia de nitruros en la 
microestructura ha sido ampliamente descrita en la bibliografía, por diversos autores, en 
una gran variedad de sustratos metálicos. García et al. [42], estudiaron la influencia de 
la implantación de nitrógeno en las propiedades mecánicas de las aleaciones de Ti-V; 
Krupa et al. [43] observaron incrementos de la dureza en aleaciones de titanio, OT-4-0, 
implantadas con N+ a 50 KeV y dosis de 1·10 17 y 6·1017 iones N+/cm2. En ambos casos, 
el tratamiento que empleaba la dosis más alta de nitrógeno, era el responsable de la 
mejora de la dureza, como resultado de la formación de nitruros de titanio. Rao et al. 
[45], obtuvieron resultados similares para el acero AISI 52100, tratado mediante 
implantación iónica por inmersión en plasma (PIII) con nitrógeno.  En este caso, los 
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autores asociaban el aumento de dureza a la formación de nitruros de hierro de tipo 
FexN.  
En la tabla XIV se recogen los valores de dureza y del módulo de Young reducido para 
las muestras implantadas con nitrógeno a diferentes dosis y energías.  
A diferencia de lo que ocurre con la dureza, si consideramos el error, el valor medio del 
módulo de Young reducido -E’-, es similar para todas condiciones de implantación 
evaluadas. No obstante, conviene tener en cuenta que, debido al bajo espesor de las 
capas implantadas, los valores de H y E′ medidos son aproximaciones cualitativas de los 
valores reales puesto que en la medida tiene influencia tanto la zona implantada como el 
sustrato.  
Tabla XIV. Dureza (H) y módulo elástico reducido (E´) del Ni-EC y Ni-EC implantado 





Ni-EC co-implantado con Cr+/N+. 
La variación en la dureza y del módulo de Young reducido de las muestras  
co-implantadas con Cr+/N+, en función de las diferentes condiciones de implantación 
empleadas, están recogidas en la tabla XV y en la figura 88, respectivamente. Al igual 
que ocurre en el Ni-EC implantado con N+, no se aprecian diferencias significativas en 
los valores del módulo de Young reducido.  
La co-implantación con Cr+/N+ realizada con una energía de implantación de N+ de  
70 KeV, figura 88a, promueve el endurecimiento cuando la dosis de implantación de 
nitrógeno es igual o superior a 5·1016 iones N+/cm2. Por tanto, los mayores valores de 
dureza se obtienen para las muestras NC2 y NC1, con valores de 
5.0 ± 1.0 GPa y 9.0 ± 1.0 GPa, respectivamente. La dureza obtenida en estos casos, es 
análoga a la descrita para las muestras implantadas únicamente con nitrógeno en dosis y 
energías de implantación análogas. 
Muestras  H (GPa) E (GPa) 
Ni-EC 3.6 ± 0.5 228 ± 11 
N1 7.6 ± 0.9 209 ± 80 
N2   6.0 ± 1.1 202 ± 68 
N4 5.3 ± 0.8 210 ± 50 
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Por el contrario, para la muestra NC3, la dosis más baja de nitrógeno a 70 KeV, no 
promueve el endurecimiento superficial. Presenta una dureza de 2.7 ± 0.4 GPa, análoga 
a la obtenida en el Ni-EC de referencia -3.6 ± 0.5GPa-.  
En la bibliografía se han descrito mejoras en los valores de dureza en sustratos que 
contienen cromo en su composición como resultado de la implantación con nitrógeno 
[129-132]. En dichos trabajos se constata el aumento de la dureza en capas delgadas de 
cromo implantadas con N+, para dosis de implantación comprendidas entre  
3-6·1016 iones N+/cm2, como resultado de la formación de nitruros de cromo del tipo  
-Cr2N. Resultados similares han sido descritos por Tek et al. [158] para aleaciones de 
Cr-Ni implantadas con nitrógeno a dosis de 1·1017 iones Cr+/cm2.  
La influencia de la energía de implantación en la dureza de las muestras co-implantadas 
con Cr+/N+ se recoge en la figura 88b. En dicha figura se observa que la energía a la que 
se realiza la implantación influye de manera relevante. Para energías de implantación 
bajas, 30 y 50 KeV, muestras NC4 y NC5 respectivamente, la dureza es menor que la 
que se obtiene para la muestra NC1 implantada a 70 KeV, que alcanza un valor del 
orden de 7 GPa. La menor concentración de nitrógeno incorporado en la matriz de 
níquel, y por tanto, el menor contenido de nitruros de níquel formados, NixN, parece ser 
el responsable de los menores valores de dureza alcanzados. 
Finalmente, el orden de implantación de los iones Cr+/N+, no influye de forma 
significativa en la dureza, figura 88c. 
Todos estos resultados permiten concluir que el aumento de la dureza en las muestras 
implantadas con nitrógeno y co-implantadas con cromo y nitrógeno no es solo 
consecuencia de la formación de nitruros de níquel, sino que, la formación de nitruros 
de cromo también tiene un papel fundamental. Es decir, la co-implantación promueve 
aumentos de dureza mayores que los obtenidos únicamente con la implantación de N+. 
K. C. Walter et al., [159] estudiaron el comportamiento mecánico de sustratos de cromo 
duro implantados con nitrógeno y boro. En este caso la incorporación de nitrógeno a  
75 KeV y dosis de 2.4 y 8·10 17 iones N+/cm2 provocaba un endurecimiento en el acero 
AISI304 sobre el que se depositó previamente una capa de cromo de entre 2-4 m de 
espesor. Estos autores obtuvieron un aumento de dureza de 18 ± 1 GPa a 26 ± 4 GPa 
(factor de endurecimiento 1.5), atribuido a la formación de nitruros de cromo de tipo 
CrN y Cr2N. 
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A) Variación de la dosis de implantación de N
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 NC5 (50 KeV) 
B) Variación de la energía de implantación de N
+


























C) Variación del orden de los iones co-implantados
Tabla XV. Dureza (H) y módulo elástico reducido (E´) del Ni-EC y Ni-EC  

























Figura 88. Variación de la dureza del Ni-EC co-implantado con Cr+ y N+: a) energías 
de 70 KeV variando la dosis de implantación de N+; b) dosis de 3·1017iones N+/cm2 
variando la energía de implantación de N+; c) energías de 30 KeV y dosis de  




Muestras H (GPa) E (GPa) 
Ni-EC 3.6 ± 0.5 228 ± 11 
NC1 9.0 ± 1.0 237 ± 26 
NC2 5.0 ± 1.0 172 ± 41 
NC3 2.7 ± 0.4 185 ± 47 
NC4 6.8 ± 0.9 225 ± 10 
NC5 6.7 ± 0.7 220 ± 10 
NC6 4.5 ± 1.0 207 ± 20 
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6.3.2. Resistencia al desgaste. 
Una vez caracterizada la influencia de las condiciones de implantación de iones Cr+ y 
N+ en el comportamiento frente a la corrosión y la dureza, se procedió a estudiar la 
resistencia al desgaste en aquellas muestras en las que la implantación promovía 
mejoras en la dureza del Ni-EC y/o en el comportamiento frente a la corrosión. 
Concretamente en las muestras que se recogen en la tabla XVI: 
Tabla XVI. Muestras ensayadas en desgaste en seco. 
 
En todos los casos, en los ensayos en seco, se determinó el coeficiente de fricción 
(COF) y la tasa de desgaste. Los ensayos se realizaron, de acuerdo a las condiciones 
recogidas en la descripción experimental en el capítulo 5, aplicando cargas de 20 y 50 
mN y una velocidad lineal de 1 mm/s para un total de 100 y 500 ciclos deslizados.  
6.3.2.1. Coeficientes de fricción, COF. 
La evolución del coeficiente de fricción para cada una de las cargas aplicadas en 

















Orden iones  
co-implantados 
Ni-EC Ni-EC - - - - - 
Cr+ C5 140 3·1017 - - - 
Cr+/N+ 
N1 - - 70 3·1017 - 
N4 - - 30 3·1017 - 
NC1 140 3·1017 70 3·1017 Cr+→N+ 
NC5 140 3·1017 50 3·1017 Cr+→N+ 
NC4 140 3·1017 30 3·1017 Cr+→N+ 
NC6 140 3·1017 30 3·1017 N+→Cr+ 
Capítulo 6: Resultados y discusión 
167 







































































 20 mN - 100 ciclos







































































50 mN - 100 ciclos








































































50 mN - 500 ciclos








































































20 mN - 500 ciclos
 









Figura 90. Variación del COF para 500 ciclos: izqda.) 20 mN; dcha.) 50 mN de carga. 
En dichas figuras se observa que el COF del Ni-EC, describe un rápido aumento durante 
los 10 primeros ciclos hasta alcanzar un valor estable en valores comprendidos entre 0.4 
y 0.5, para todas las condiciones de ensayo establecidas. Este valor del COF coincide 
con el descrito en la bibliografía para el níquel policristalino electrodepositado [152, 
157]. 
La implantación con Cr+ en condiciones de saturación, muestra C5, presenta un COF 
superior al Ni-EC en los ensayos de 100 ciclos de deslizamiento, con valores 
comprendidos entre 0.6-0.5. Sin embargo, en los ensayos realizados de 500 ciclos de 
deslizamiento, el valor del COF para el ensayo realizado con una carga de 20 mN es 
inicialmente de 0.22 ± 0.05, en los primeros 100 ciclos deslizados, y de 0.36 ± 0.04 para 
los restantes 400 ciclos. Por el contrario, para el ensayo realizado con una carga de  
50 mN, el COF es de 0.75 ± 0.11. Estas variaciones de los coeficientes de fricción 
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registradas, son un tanto erráticas y no permiten extraer ninguna conclusión en el 
comportamiento. Una posible explicación de esta dispersión de los valores del COF 
podría estar relacionada con una cierta heterogeneidad superficial asociada a la 
acumulación de las partículas de desgaste o debris producidas durante el deslizamiento.  
La implantación de N+ realizada a energías de implantación de 70 KeV, muestra N1, 
presenta un COF de 0.3 ± 0.02 que es estable durante los 100 primeros ciclos de 
deslizamiento tanto para los ensayos realizados con una carga aplicada de 50 mN como 
de 20 mN. En el caso de los ensayos realizados a 500 ciclos se observa que para 20 mN 
el COF registrado es análogo, 0.30 ± 0.029, durante los 350 primeros ciclos para luego 
aumentar ligeramente hasta valores de 0.52 ± 0.036 durante los ciclos finales. Para el 
ensayo de 500 ciclos y 50 mN se describe un aumento del COF durante los primeros 
100 ciclos hasta alcanzar valores de 0.63 ± 0.052.  
Por otro lado, la implantación de N+ a energías menores de 30 KeV, muestra N4, que 
presentaba una menor incorporación de nitrógeno y menor espesor de la capa 
implantada, exhibe en todos los casos un aumento rápido del coeficiente de fricción 
hasta valores de 0.4 ± 0.06 aproximadamente, análogos a los del Ni-EC. En los ensayos 
realizados a 500 ciclos se observa un aumento del COF registrado durante los 150 
primeros ciclos y a partir de estos ciclos el COF se estabiliza en valores de 0.67 ± 0.029 
para cargas de 20 mN. Mientras que, para cargas mayores, 50 mN, el COF registrado es 
inferior, 0.48 ± 0.053.   
Finalmente, las muestras de Ni-EC co-implantadas con Cr+/N+ presentan, en función de 
las condiciones de co-implantación (dosis, energía y orden de implantación de los iones) 
variaciones del COF diferentes. 
La muestra co-implantada con Cr+/N+ a altas dosis y energía, muestra NC1, exhibe tanto 
en los ensayos de 50 mN/100 ciclos y, 20 mN/100 y 500 ciclos, un coeficiente de 
fricción más bajo y estable, 0.1-0.2. 
 La muestra NC5, implantada con N+ a 50 KeV, presenta un comportamiento estable del 
COF, con valores del orden de 0.15 para los ensayos realizados con 20 y 50 mN de 
carga durante los primeros 100 ciclos. Sin embargo, el COF aumenta desde 0.15 hasta 
0.4-0.5 después de 150 ciclos deslizados, en el ensayo realizado con una carga de  
50 mN. Este aumento del COF con el número de ciclos podría estar relacionado con la 
eliminación parcial o total de la capa implantada.  
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Análogamente, la co-implantación de Cr+/N+ realizada a 30 KeV, muestra NC4, 
presenta un COF estable de 0.15 durante todo el ensayo realizado a 20 mN/100 ciclos y  
20 mN/500 ciclos. No obstante, se observan importantes desviaciones de este valor 
durante los primeros 70 ciclos para los ensayos realizados a 50 mN/100 ciclos y  
50 mN/500 ciclos. 
Por último, la modificación del orden de implantación de los iones, muestra NC6, 
describe una disminución del valor del COF sólo durante un número reducido de ciclos: 
10 ciclos en el test de 50 mN/100 ciclos; y 50 ciclos en el test 20 mN/500 ciclos. 
Después de este número de ciclos, el valor del COF aumenta hasta valores de 0.4-0.5, 
propios del Ni-EC sin tratar y análogos al Ni-EC implantado con Cr+ en condiciones de 
saturación. 
Estos resultados indican que, en general, la co-implantación de Cr+ y N+ reducen la 
fricción, aunque dicha mejora depende del espesor de la zona tratada. Es decir, del 
tiempo que dure la capa, instante a partir del cual se recupera el valor del COF del 
sustrato de Ni-EC. 
Tanto la dureza como el módulo elástico reducido de Young, E´, influyen en las 
propiedades de fricción puesto que el área del tribocontacto depende de las propiedades 
elásticas del par formado, de ahí que las muestras co-implantadas presenten menores 
valores de COF. Mientras que el Ni-EC implantado con cromo, muestra C5, e 
implantado con nitrógeno a baja energía, muestra N4, presentan un COF de fricción 
similar al del Ni-EC de referencia sin tratar dado que en estas muestras los valores de 
dureza y módulo elástico reducido de Young son del mismo orden. 
La heterogeneidad superficial es también un factor que condiciona el valor del 
coeficiente de fricción. Cavaliere et al., [152] estudiaron mediante nanoindentación y 
nanorayado el comportamiento tribológico de las muestras de níquel nanocristalino con 
diferentes acabados superficiales. Estos autores observaron que, en general, los 
coeficientes de fricción aumentaban cuando el tamaño medio del grano disminuía. 
Además, observaron que esta tendencia es más evidente, cuando la carga y la 
profundidad de penetración del indentador aumenta, debido al endurecimiento 
promovido por la deformación del material, el cual aumenta con el tamaño medio del 
grano.  









Anchura de los surcos 
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A pesar de la variabilidad registrada en los coeficientes de fricción en las muestras 
objeto de estudio, es interesante destacar, que de forma cualitativa se observan algunas 
tendencias interesantes en los valores del COF registrados, como es la disminución del 
COF en las muestras co-implantadas en comparación con las muestras implantadas sólo 
con nitrógeno. 
6.3.2.2. Desgaste en seco.  
El bajo espesor de las capas implantadas obligó a realizar ensayos de desgaste aplicando 
cargas muy bajas, durante un corto número de ciclos. Como consecuencia, la 
profundidad de los surcos de desgaste es muy pequeña, por lo que la caracterización del 
comportamiento al desgaste se realizó mediante el modelo de la energía disipada [106]. 
Como se indicaba en el apartado 5.2.3.2., este modelo consiste en el ajuste lineal de la 
anchura del surco de desgaste frente a la energía de rozamiento disipada durante los 
ensayos de deslizamiento realizados de manera que la pendiente de la recta obtenida se 
corresponde con la tasa de desgaste final.   
Ni-EC sin implantar. 
En la figura 91 se observa que el Ni-EC sin tratar presenta un aumento de la anchura del 
surco de desgaste con la carga aplicada y/o la distancia deslizada, siendo este 
comportamiento característico de los procesos de desgaste abrasivo [66, 67]. El ajuste 
lineal de la anchura de surco frente a la energía disipada determina que la tasa de 
desgaste obtenida a partir de la pendiente de dicho ajuste, es de 180·106 m/ J. 
 
Figura 91. Para el Ni-EC de referencia: izqda.) valores medios de las anchuras de los 
surcos de desgaste; dcha.) ajuste lineal de la anchura del surco frente a la energía 
disipada. 
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La imagen topográfica del surco de desgaste correspondiente a la superficie del Ni-EC 
tras un ensayo de deslizamiento bidireccional en seco, realizado con una carga de  
50 mN durante 500 ciclos, figura 92, muestra zonas de distinto color. Las zonas más 
oscuras se corresponden con zonas más profundas; mientras que las zonas más claras 
corresponden a las más superficiales. Las zonas más oscuras son en realidad áreas en las 
que se ha producido una pérdida de material causada, probablemente, por el 
desprendimiento de partículas que posteriormente se depositan en zonas anejas al surco 








Figura 92. Topografía confocal del surco de desgaste para el Ni-EC de referencia. 
Imagen tomada con objetivo X50EPI. 
El análisis realizado mediante SEM del surco de desgaste, figura 93, muestra numerosos 
arañazos en el interior del mismo, que discurren paralelos a la dirección de 
deslizamiento, y que son característicos de un proceso de desgaste abrasivo [160]. Por 
otra parte, se aprecia que la morfología del surco de desgaste no es homogénea, lo que 
parece sugerir la presencia de un tercer cuerpo, constituido por las partículas arrancadas 
durante el desgaste, que al quedar atrapadas entre la muestra y el contracuerpo 
desencadenan un mecanismo de desgaste abrasivo de tres cuerpos. 
El análisis EDS realizado en la superficie de Ni-EC, cerca del borde del surco, revela un 
contenido de níquel de 97.95% at., y un 2.05% at., de oxígeno. Sin embargo, dentro del 
surco de desgaste se distinguen dos zonas cuya composición es diferente. El 
microanálisis realizado por EDS indica que en el interior del surco el contenido de 
oxígeno es mayor que en el borde de la huella de desgaste, hecho que sugiere que puede 
tratarse de un desgaste de tipo oxidativo. Este proceso de oxidación superficial es 
consecuencia del calentamiento local de la superficie como consecuencia del 
Ni-EC  
20 μm 
i-   
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movimiento relativo de ambas superficies [67, 161]. Además, en el borde del surco, se 
distinguen zonas enriquecidas en hierro, indicativas de que también hay una cierta 
transferencia de material de la bola hacia el sustrato existiendo una pequeña 
contribución del mecanismo adhesivo. Por tanto, el proceso de desgaste del Ni-EC es un 
proceso complejo, cuyo mecanismo principal es el desgaste abrasivo-oxidativo, con una 




















Figura 93. Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS tras los ensayos 













Composición (% at.) 
Ni O Fe 
97.95 2.05 - 
Composición (% at.) 
Ni O Fe 
80.83 18.41 0.76 
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Ni-EC implantado con Cr+. 
Al igual que sucedía con el Ni-EC sin tratar, a medida que aumenta la carga aplicada 
y/o la distancia deslizada, la anchura de los surcos de desgaste de las muestras de Ni-EC 








Figura 94 Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 -muestra C5-. 
El ajuste lineal de la anchura del surco frente a la energía disipada describe una 
pendiente de 170·106 m/ J, por lo que el análisis de la tasa de desgaste, figura 95, 
confirma que la implantación de Cr+ no introduce mejoras significativas en la 
resistencia al desgaste del Ni-EC. Este resultado es consistente con los valores 
obtenidos de la dureza. Es ampliamente conocido que la resistencia al desgaste depende 
de la microestructura y de la dureza del material. De forma general podría decirse que 
cuanto mayor es la dureza, mayor será la resistencia al desgaste. Por tanto, en principio, 














Figura 95. Izqda.) ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el Ni-EC 
de referencia y Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 
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El comportamiento frente al desgaste del Ni-EC implantado con Cr+, en condiciones de 
saturación, muestra C5, presenta una tasa de desgaste en seco y una morfología del 
surco muy similar a la del Ni-EC sin tratar. En la figura 96 se comparan las imágenes 
obtenidas por perfilometría confocal para la muestra de referencia y la implantada con 
cromo, muestra C5, correspondientes a los surcos de desgaste realizados con una carga 
de 50 mN durante 500 ciclos de deslizamiento. En dicha imagen se aprecia que ambos 
surcos presentan la misma morfología, caracterizada por la eliminación de material en 








Figura 96. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia y 
Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 -muestra C5-. Imágenes 
obtenidas con el objetivo X50EPI. 
Las imágenes obtenidas mediante microscopia electrónica de barrido de los surcos de 
desgaste producidos en la muestra C5 tras un ensayo bidireccional realizado a 50 mN y 
500 ciclos deslizados se recogen en la figura 97. En dichas figuras se distinguen los 
arañazos característicos de un desgaste de tipo abrasivo junto a zonas de acumulación 
de material depositado en el borde del surco. Los análisis EDS realizados en distintas 
zonas del surco de desgaste revelan que el contenido en oxígeno dentro del mismo es 
mayor que en el borde al igual que sucedía en el Ni-EC de referencia, indicando así un 
degaste de tipo oxidativo. En este caso, sin embargo, no se detecta la transferencia de 
hierro desde el contracuerpo hacia el sustrato, como sucedía con el Ni-EC sin tratar, por 
lo que en este caso no es posible apuntar a la existencia de una contribución de tipo 
adhesivo al desgaste de la muestra. 
Este mecanismo de desgaste de tipo abrasivo-oxidativo ha sido también descrito por 
otros autores en sustratos de acero SAE 1070 implantado con iones cromo, mediante un 
proceso de inmersión iónica por plasma [139].  
20 μm 
Ni-EC  Ni-EC implantado con Cr+ - C5-  
20 μm 
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Figura 97. Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS tras los ensayos 
desgaste en seco del Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 
-muestra C5-. 
Ni-EC implantado con N+. 
En la figura 98 se comparan las anchuras de los surcos de desgaste obtenidos tras los 
ensayos en seco realizados en el material de referencia y Ni-EC implantado con N+ para 
las distintas condiciones de carga y distancia deslizada. En dicha figura se aprecia una 
notable disminución de la anchura de los surcos de desgaste en la muestra N1 
implantada con N+ a alta dosis y energía, 70 KeV.  Por el contario, la implantación de 
N+ realizada a energía menor, 30 KeV, muestra N4, mantiene una anchura de surco 
análoga, o en algunos casos, incluso ligeramente superior, a la del Ni-EC sin implantar. 
Estas variaciones en la anchura de las huellas de desgaste parecen estar relacionadas con 
el grado de endurecimiento promovido en las muestras implantadas con nitrógeno. Es 
decir, con el contenido de nitrógeno incorporado y, por tanto, con la cantidad de nitruros 
presente en cada una de ellas. 
Composición (% at.) 
Ni O Cr 
91.67 2.60 5.73 
83.35 11.17 5.47 
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Figura 98. Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC implantado con N+ -muestras N1 y N4-. 
En la figura 99, se muestra el ajuste lineal de la anchura de los surcos y las tasas de 
desgaste estimadas a partir del mismo. En dicha figura se aprecia que la implantación de 
N+ realizada a dosis de 3·1017 iones N+/cm2 y energía de 70 KeV (muestra N1) presenta 
una disminución de la tasa de desgaste hasta valores de 20·106 m/ J, un orden de 
magnitud inferior al del Ni-EC sin tratar. Mientras que la muestra N4, implantada con la 
misma dosis de N+ pero a 30 KeV describe una tasa de desgaste de 177·106 m/ J, 
análoga a la del Ni-EC. 
Estas mejoras observadas para la muestra N1 son el resultado de la presencia de las 
especies nitruradas, Ni3N y Ni4N y de la deformación de la red del níquel como 
resultado de la existencia de átomos de nitrógeno en posiciones intersticiales en la red 
cristalina del Ni. Estos resultados indican que contenidos de N+ incorporados del orden 
del 7% at., (estimados por GDL, figura 54) no son suficientes para mejorar la resistencia 
del desgaste del Ni-EC. Solamente se obtienen mejoras significativas en el desgaste 
para una concentración de nitrógeno del orden del 30% at. 






















































































E disipada (µJ) 
Figura 99. Izqda.)ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el 
Ni-EC de referencia y Ni-EC implantado con N+ -muestras N1 y N4-. 
El análisis de los surcos de desgaste correspondientes a la muestra N1, implantada con 
N+ a altas energías, y que mejoraba en un orden de magnitud la resistencia al desgaste 
en seco presentan un aspecto muy diferente al del Ni-EC sin tratar, figura 100. En dicha 







Figura 100. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia 
y Ni-EC implantado con N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2, -muestra N1-. Imágenes 
obtenidas con el objetivo X50EPI. 
A mayores aumentos, la imagen obtenida mediante SEM permite distinguir la presencia 
de múltiples arañazos paralelos en la dirección del deslizamiento, característicos de un 
desgaste abrasivo, figura 101. En el interior del mismo, se distingue la presencia de 
numerosas grietas perpendiculares al deslizamiento debidas, probablemente, al impacto 
de las asperezas del indentador sobre las zonas que están a mayor altura como 
consecuencia del aumento de la rugosidad de la superficie a medida que avanza el 
ensayo. 
Ni-EC implantado con N+ (70 KeV) -N1-  
20 μm 20 μm 
Ni-EC  
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El análisis cuantitativo realizado mediante EDS en el interior del surco de desgaste 
revela la presencia de nitrógeno (12-17% at.) y un bajo contenido de oxígeno (1-2% at.). 
Este bajo contenido de oxígeno en comparación con la muestra C5, implantada con Cr+ 
(11% at.) o con el Ni-EC sin tratar (17-53% at,), indica un cambio en el mecanismo de 
desgaste, que en este caso para la muestra implantada con nitrógeno, muestra N1, es 
principalmente de tipo abrasivo.  
Por otra parte, al igual que ocurría con la implantación de Cr+, en la implantación de N+ 









Figura 101. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS tras los ensayos de 
desgaste en seco del Ni-EC implantado con N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2 
 -muestra N1-. 
Ni-EC co-implantado con Cr+/N+. 
Finalmente, las muestras co-implantadas con Cr+/N+, exhiben, en general, menores 
anchuras en los surcos de desgaste producidos durante los ensayos de deslizamiento 
bidireccional, en comparación el Ni-EC de referencia, figura 102. Exceptuando la 
muestra NC6 (N30+Cr), donde se ha modificado el orden de implantación de los iones, 
que presenta mayores anchuras de surco en los ensayos realizados durante un menor 
número de ciclos. Este comportamiento es probablemente el resultado de la baja 
concentración de nitrógeno, 7% at., presente en la superficie de la muestra, en 1 nm 
de la superficie. 
 
Composición (% at.) 
Ni O N 
81.38 1.23 17.39 
84.84 2.41 12.75 
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Figura 102. Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC co- implantado con Cr+/N+-muestras NC1, NC5, NC4 y NC6-. 
La comparación del ajuste lineal de la anchura de los surcos frente a la energía disipada 
y el posterior análisis de la tasa de desgaste para cada una de las condiciones de 
implantación estudiadas, figura 103, revela que la co-implantación de Cr+/N+ aumenta 
la resistencia al desgaste cuando el primer ión implantado es el cromo. La tasa de 
desgaste es ligeramente menor cuando la co-implantación se realiza a energías de 
implantación de nitrógeno de 30, 50 y 70 KeV, muestras NC4, NC5 y NC1, 
respectivamente.  
En este sentido la bibliografía recoge mejoras importantes en la resistencia al desgaste. 
Terashima et al. [132] observaron que en sustratos de acero recubiertos de una capa de 
cromo de 50 m de espesor, la implantación de N+ realizada a 90 KeV y a dosis de  
3·1017 iones N+/cm2 promovía una disminución notable del volumen de material 
desgastado que se asociaban a la formación de nitruros de cromo. Análogamente, la 
bibliografía indica que para aceros inoxidables austeníticos del grado AISI 304 y AISI 
304L [17, 162] la implantación de N+ a 30 y 60 KeV promueve mejoras en la resistencia 
frente al desgaste como consecuencia de la formación tanto de nitruros de hierro de tipo 
γ-Fe4N y γ-Fe3N como de nitruros de cromo de tipo CrN y Cr2N.  
Por otra parte, conviene resaltar que el cambio en el orden de implantación de los iones, 
influye de manera notable en la resistencia al desgaste de la muestra tratada. La 
implantación de nitrógeno primero seguida de la de los iones cromo, no mejora 
significativamente la resistencia al desgaste, a pesar del ligero aumento observado en la 
dureza. La menor incorporación de nitrógeno en la matriz de níquel obtenida en la 
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muestra NC6, es la responsable de una menor concentración de los nitruros que son los 








Figura 103. Izqda.) ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el  
Ni-EC de referencia y Ni-EC co- implantado con Cr+/N+-muestras NC1, NC5, NC4 y 
NC6-. 
En la figura 104 se comparan las imágenes obtenidas por perfilometría confocal para las 
muestra de referencia y el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV, muestra NC1, 
correspondientes a los surcos de desgaste realizados con una carga de  
50 mN durante 500 ciclos de deslizamiento. En dicha imagen se aprecia que ambos 
surcos presentan una morfología similar con una notable disminución en la anchura del 







Figura 104. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia 
y Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2, -muestra NC1-. 
Imágenes obtenidas con el objetivo X50EPI. 
La micrografía SEM del surco de desgaste correspondiente a la muestra NC1 -energía 
de implantación de nitrógeno de 70 KeV- se recoge en la figura 105. En dicha 
micrografía se distingue la presencia de surcos paralelos a la dirección de deslizamiento, 
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característicos del desgaste abrasivo. Los análisis EDS realizados en el interior y en el 









Figura 105. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS tras los ensayos 
desgaste en seco del Ni-EC co- implantado con Cr+/N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2  
-muestra NC1-. 
Todos estos resultados, permiten concluir que la formación de nitruros de cromo y de 
níquel promueven una disminución notable de la tasa de desgaste. Además estas 
mejoras son mayores cuanto mayor es la energía de implantación de nitrógeno y por 
tanto mayor es la cantidad de nitrógeno incorporada en el níquel (NC1: 36% at.,  
NC5: 17% at.), promoviendo una reducción de la tasa de desgaste del 76% para las 
muestras implantadas a energías de 70 y 50 KeV (muestras NC1 y NC5, 
respectivamente) y del 60% aproximadamente cuando la co-implantación se realiza a 
energías de implantación de N+ de 30 KeV (muestra NC4). 
6.4. Comportamiento frente a la tribocorrosión. 
Las mejoras introducidas en las propiedades mecánicas y en la estabilidad química de 
algunos materiales suponen una mejora significativa del comportamiento frente al 
desgaste y a la corrosión. Sin embargo, cuando ambos factores mecánicos y 
electroquímicos, ocurren de manera simultánea, la pérdida de material puede aumentar 
debido a la sinergia que aparece entre ambos. Para el caso de los fenómenos de 
tribocorrosión, la pérdida de material se expresa mediante la siguiente ecuación [88, 
108]: 
VT = W + C0 + SW + SC      [Ecuación 31] 
Composición (% at.) 
Ni O N Cr 
80.53 2.33 14.16 2.98 
89.38 6.36 1.64 2.62 
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dónde: (VT) es el volumen total desgastado, resultado de la suma del material eliminado 
debido al efecto puramente mecánico (W); a la pérdida de material debida 
exclusivamente a la corrosión (C0); y al material perdido como resultado de las sinergias 
establecidas entre el factor mecánico y electroquímico (S). A su vez, la pérdida de 
material debida a esta sinergia, es consecuencia de dos términos: el incremento de la 
pérdida de material por efecto mecánico, acelerado por la corrosión (Sw); y el aumento 
de la pérdida de material debido a la corrosión, acelerado por factores mecánicos (SC). 
Debido a la complejidad de los procesos de tribocorrosión, ambas contribuciones, Sw y 
Sc, son difíciles de determinar y cuantificar.  
La utilización de técnicas electroquímicas durante los ensayos de desgaste realizados en 
un medio líquido, permite estudiar cómo afecta el desgaste a la actividad electroquímica 
del material y viceversa. Es decir, estudiar cómo afectan los procesos electroquímicos a 
las propiedades tribológicas del sistema tales como el coeficiente de fricción y/o el 
volumen total desgastado. Por tanto, la utilización simultánea de las técnicas 
electroquímicas durante la realización de los ensayos tribológicos constituye una 
herramienta muy útil para estimar algunos de los términos de la ecuación 31, 
contribuyendo a un mejor entendimiento de este proceso tan complejo que es la 
tribocorrosión. 
Como se detalla en la descripción experimental, capítulo 5, para la realización del 
estudio del comportamiento frente a la tribocorrosión, se han empleado dos 
metodologías de trabajo que utilizan las técnicas electroquímicas de forma simultánea a 
la realización de los ensayos de degaste en medios agresivos. Estas metodologías son la 
medida del potencial a circuito abierto (OCP, en su acrónimo en inglés) y el control 
potenciostático catódico. 
La medida de potencial a circuito abierto tiene la ventaja de que no perturba al material 
cuyo desgaste se está evaluando. La medida consiste en el registro de las variaciones del 
potencial del electrodo de trabajo, muestra analizada, con respecto a un electrodo de 
referencia cuyo potencial es estable y conocido. Durante el ensayo de tribocorrosión, el 
potencial registrado durante el deslizamiento es el potencial mixto que se establece entre 
las áreas anódicas, áreas sometidas al daño mecánico, y las áreas catódicas que rodean 
el surco de desgaste.  
En el ensayo bajo control potenciostático, se impone un potencial catódico constante 
durante todo el ensayo de desgaste en el medio agresivo. Esto se realiza para establecer 
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unas condiciones electroquímicas bien definidas, que inhiben la reacción anódica y por 
lo tanto la disolución del metal. De este modo es posible determinar los cambios en la 
fricción derivados de la presencia del medio agresivo, pero inhibiendo la disolución del 
material, su corrosión. En el presente trabajo se ha aplicado un potencial catódico de  
-0.230 V/SCE, para determinar el volumen desgastado debido únicamente a efectos 
mecánicos, pero teniendo en cuenta la posible acción lubricante del electrolito. El 
potencial aplicado se encuentra en un rango comprendido entre -75 y -100 mV/SCE por 
debajo de los potenciales de corrosión de las muestras previamente analizadas con el fin 
de asegurar que la reacción anódica y por tanto la corrosión del Ni-EC ha sido inhibida.  
En este apartado se recogen los resultados del comportamiento al desgaste en presencia 
de medios agresivos correspondientes a las muestras de Ni-EC implantadas con Cr+ y/o 
N+ que mostraron mejoras en la dureza, en el desgaste y en la resistencia a la corrosión 
en soluciones de pH neutro y ácido. 
En la tabla XVII se recogen las muestras que han sido evaluadas mediante ensayos de 
tribocorrosión.  
Tabla XVII. Muestras ensayadas en tribocorrosión.  
 
6.4.1. Medidas de potencial a circuito abierto. 
Los coeficientes de fricción correspondientes a las muestras analizadas en un ensayo de 
desgaste bidireccional con una carga aplicada de 50 mN y 250 ciclos deslizados  
(1500 segundos) en una solución de 0.03 M de NaCl de pH ácido se recogen en la 
figura 106. En dicha figura se observa que el Ni-EC de referencia presenta un 
coeficiente de fricción más bajo en comparación con los ensayos de desgaste en seco. El 
COF disminuye desde un valor medio de 0.5 (desgaste en seco) a un valor de 0.25 
(tribocorrosión), debido al efecto lubricante que ejerce el medio. Esta misma tendencia 










Orden iones  
co-implantados 
Ni-EC Ni-EC - - - - - 
Cr+ C5 140 3·1017 - - - 
Cr+/N+ 
N1 - - 70 3·1017 - 
N4 - - 30 3·1017 - 
NC1 140 3·1017 70 3·1017 Cr+→N+ 
NC4 140 3·1017 30 3·1017 Cr+→N+ 
NC6 140 3·1017 30 3·1017 N+→Cr+ 
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independientemente de las condiciones de implantación utilizadas. Por el contrario, la 
muestra implantada con cromo -muestra C5- tiene un coeficiente de fricción 









Figura 106. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico en medio ácido; dcha.) desgaste en seco. 
La variación del OCP registrada durante el ensayo de desgaste en medio ácido, describe 
tres etapas bien diferenciadas, figura 107, tanto en la muestra de referencia, Ni-EC, 









Figura 107. Variación del potencial a circuito abierto respecto del tiempo durante los 
ensayos de deslizamiento en medio ácido. 
I). Antes de iniciar el deslizamiento. El potencial a circuito abierto es el característico 
del material en el medio ácido, coincidiendo con el registrado en la curva de 
polarización. Para las muestras implantadas con cromo y co-implantadas con Cr+/N+ el 
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potencial se corresponde con el que presentan en estado pasivo debido al carácter 
protector que le confiere la película de óxido formada en el medio estudiado.  
En este sentido, la co-implantación realizada primero con N+ y luego con Cr+ - muestra 
NC6-, presenta en comparación con las demás condiciones un menor potencial a 
circuito abierto de aproximadamente -125 mV/SCE antes del inicio del deslizamiento. 
Sin embargo, esto no implica que su comportamiento vaya a ser peor, puesto que este 
parámetro solo aporta información termodinámica del sistema y no de la cinética del 
proceso corrosivo.  
II. Al aplicar la carga e iniciar el deslizamiento, el potencial a circuito abierto 
experimenta en general un abrupto descenso en sentido catódico, como consecuencia de 
la rotura y/o eliminación parcial de la película pasiva por el efecto de la carga [163-
166]. Durante el deslizamiento, el valor del potencial registrado es en realidad el 
potencial mixto, resultante del acoplamiento galvánico entre el área catódica -pasiva- 
que rodea al surco de desgaste, y el propio surco que constituye la zona anódica -activa- 
como consecuencia de la pérdida de la película de óxido pasiva por efecto del daño 
mecánico ocasionado por el deslizamiento bajo carga. 
En todas las muestras implantadas con cromo y nitrógeno se aprecia este 
desplazamiento del potencial, en mayor o menor medida, excepto para la muestra N1 
implantada sólo con nitrógeno. La disminución más acusada del potencial se describe en 
la muestra C5, implantada con cromo en condiciones de saturación. En esta muestra, la 
incorporación de cromo promovía la formación de un óxido de cromo estable en medios 
ácidos. Por tanto, esta caída más abrupta de potencial parece estar relacionada con la 
formación de un par galvánico más severo entre la zona aneja al surco de desgaste 
recubierta por una capa pasiva enriquecida en cromo, y el surco (área activa) cuyo 
contenido de cromo disminuye, y desaparece a medida que el surco se hace más 
profundo.  
Por el contrario, para la muestra implantada solo con N+, muestra N1, el potencial a 
circuito abierto se mantiene constante durante todo el ensayo, independientemente de 
que exista o no carga aplicada. Este comportamiento parece estar relacionado con la 
localización preferencial de los nitruros de níquel en la zona más externa de la 
superficie que se observaba en los resultados de RBS, tabla XI. De manera que tanto la 
aplicación de la carga como el inicio del deslizamiento, no suponen la rotura de una 
capa pasiva, sino la generación de un daño mecánico en una superficie 
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electroquímicamente activa, de manera que tanto el surco de desgaste como la zona 
aneja poseen un potencial similar y, como consecuencia, el potencial mixto es del 
mismo orden.  
Es importante señal que el valor del potencial mixto resultante del acoplamiento 
galvánico entre las áreas activas sometidas a desgaste y las zonas pasivas, depende de 
diversos factores [107, 166, 167]: 
A) Es característico de las áreas desgastadas y de las zonas en las que el material se 
encuentra en estado pasivo.  
En este caso, el potencial a circuito abierto del Ni-EC implantado con Cr+, muestra C5, 
antes de iniciar el deslizamiento es de aproximadamente -333 mV mV/SCE, lo cual no 
significa que, aunque el potencial sea el más catódico de todos en las muestras 
estudiadas, su comportamiento frente a la tribocorrosión sea la peor. 
B) La relación entre el área activa producida durante el deslizamiento y el área 
pasiva aneja.  
En materiales pasivos como los aceros inoxidables, al aumentar la carga normal durante 
el deslizamiento se produce un aumento del área de la superficie desgastada que 
desplaza el potencial en sentido catódico [168, 169]. En los ensayos realizados en el 
presente trabajo, la carga normal aplicada se mantuvo constante en todos los casos, y 
por tanto, el área desgastada será previsiblemente mayor en las muestras que presentan 
un menor grado de endurecimiento respecto al Ni-EC de referencia. Esto es 
precisamente lo que se aprecia en la muestra C5 correspondiente al Ni-EC implantado 
con cromo, que describe el mayor descenso de potencial dando lugar a una diferencia de 
aproximadamente 90 mV respecto del Ni-EC sin tratar. 
C) El mecanismo y la cinética de las reacciones anódicas y catódicas en las áreas 
desgastadas y en estado pasivo, respectivamente. 
En la figura 107, se observa que la velocidad a la que el potencial a circuito abierto 
decae al iniciar el deslizamiento es mayor que la velocidad de recuperación al final del 
deslizamiento. Este hecho pone de manifiesto que los distintos procesos asociados a los 
desplazamientos de potencial al iniciar y finalizar el deslizamiento presentan diferente 
cinética de reacción. 
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Es decir, al inicio, se produce la eliminación rápida de la película de óxido por efecto 
del deslizamiento mecánico, en comparación con el fenómeno de formación de un 
nuevo estado de equilibrio en la superficie que se produce al terminar el deslizamiento.  
Pese a que el potencial a circuito abierto sólo proporciona información termodinámica 
del sistema, tiene la ventaja frente a otras técnicas electroquímicas, que permite el 
estudio del material que se desgasta en el medio agresivo de forma análoga a los 
sistemas reales, sin perturbar al sistema y, por tanto, el volumen total desgastado tras 
este ensayo proporciona una idea de qué material es más resistente a los fenómenos 
combinados de corrosión - desgaste.  
III. Al terminar el deslizamiento y eliminar la carga aplicada, los valores de 
potencial tienden a los valores de OCP registrados antes de aplicar la carga, indicando 
un nuevo estado de equilibrio. No obstante, se ha de tener en cuenta que la velocidad 
para alcanzar este nuevo estado de equilibrio, o incluso de repasivación de la superficie 
del material si fuera posible, puede verse influenciada por el efecto del acoplamiento 
galvánico entre la zona pasiva y activa del material [163]. Es importante tener en cuenta 
que la recuperación de la superficie en las zonas donde se ha eliminado el óxido por 
efecto de la fricción también depende del medio en el que se esté estudiando el proceso 
de tribocorrosión, así como de las especies formadas.  
Además de las medidas electroquímicas registradas durante el ensayo de desgaste en un 
medio agresivo, al final del mismo las muestras también fueron evaluadas mediante 
perfilometria confocal para establecer cuál de ellas presentaba un mejor 
comportamiento frente a la tribocorrosión.  
A partir de las topografías obtenidas de los surcos de desgaste, midiendo la anchura y la 
longitud del surco en tres secciones representativas, se determinó la tasa de desgaste 
mediante la siguiente ecuación.  
 
 
dónde: F, es la fuerza aplicada en Newton; d, es la distancia deslizada en metros y V, es 
el volumen total desgastado en m3.  
Una vez calculado el volumen asociado a cada sección, se estima el valor medio del 

















Capítulo 6: Resultados y discusión 
188 
En la figura 108 se muestra la topografía y el perfil de la huella generada tras los 
ensayos de desgaste en potencial a circuito abierto, correspondiente a la muestra NC1, 
Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a energías de 70 KeV de N+. Esta imagen es 
representativa del aspecto topográfico de todas las condiciones de implantación 
estudiadas. El perfil del surco de desgaste se caracteriza por la presencia de picos en sus 
bordes, que son característicos de materiales que sufren deformación plástica en 
condiciones deslizamiento bajo carga mecánica. Estas deformaciones plásticas ocurridas 
en materiales dúctiles como el níquel provocan en general tasas de desgaste mayores en 














Figura 108. A) topografía, b) vista isométrica; c) perfil de la huella generada tras el 
ensayo de deslizamiento en medio ácido a potencial a circuito abierto para el Ni-EC  
co-implantado con Cr+/N+ a energías de 70 KeV de N+ - muestra NC1-. Imágenes 
tomadas con el objetivo X50EPI. 
En la figura 109, se comparan la anchura y la profundidad de los surcos de desgaste 
obtenidas para cada una de las muestras evaluadas. En dicha figura se aprecia que tanto 
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Figura 109. Comparación de: izqda.) anchuras de los surcos de desgaste;  
dcha.) profundidades obtenidas en los surcos de desgaste tras el deslizamiento en 
medio ácido a potencial a circuito abierto. 
Si tenemos en cuenta los perfiles de composición que obtuvimos mediante el análisis 
GDL (figuras 61-63), se observa que, en ningún caso, la profundidad de los surcos de 
desgaste es superior al espesor de la superficie tratada. Es decir que, para cada una de 
las condiciones de implantación evaluadas, la profundidad medida de los surcos de 
desgaste tras estos ensayos de tribocorrosión a potencial a circuito abierto, se halla 
dentro del espesor de capa tratada descrito por los perfiles de concentración de Cr+ y/o 
N+. 
La tasa de desgaste estimada como el volumen total desgastado por distancia deslizada 
y unidad de carga aplicada, se recoge en la figura 110. En dicha figura se observa que 
en todos los casos hay una disminución de la tasa de desgaste por efecto de la 
implantación, aunque las tasas de desgaste más bajas se obtienen para las muestras  
co-implantadas con Cr+/N+. La combinación de propiedades que supone la presencia de 
una capa pasiva reforzada por la presencia de óxido de cromo y el aumento de la dureza 
obtenida gracias a la formación de nitruros permite mejorar el comportamiento frente a 
la tribocorrosión del Ni-EC en medios ácidos.  
Pese a que la implantación con N+ promueve un aumento de la dureza del níquel y 
reduce el desgaste en seco respecto del Ni-EC sin tratar, en una solución de pH ácido, la 
tasa de desgaste es mayor en comparación con las muestras co-implantadas, sugiriendo 
que, en un medio de pH ácido, el medio agresivo contribuye a aumentar la tasa de 
material perdido por efecto de la corrosión. Análogamente, pese a que implantación de 
cromo no promueve un endurecimiento del Ni, la tasa de desgaste de la muestra C5 es 
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menor que la del Ni-EC sin tratar, aunque todavía superior a la de las muestras co-
implantadas o implantada solo con nitrógeno. Este resultado parece indicar que la 
mayor estabilidad química de la capa de óxido, reduce el término relativo a la cantidad 
de material eliminado por efecto de la corrosión, C, y su factor sinérgico. Lógicamente, 










Figura 110. Tasa de desgaste tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido a 
potencial a circuito abierto. 
El análisis mediante SEM de los surcos de desgaste correspondientes a las muestras 
ensayadas en tribocorrosión en condiciones de potencial a circuito abierto, permitió 
establecer la morfología del ataque y obtener información sobre el mecanismo de 
desgaste implicado en cada caso. 
El Ni-EC de referencia, figura 111, presenta un cambio en la morfología del surco de 
desgaste respecto del ensayo en seco. En el interior del surco no se distinguen los 
arañazos característicos de un proceso de desgaste abrasivo que se veían en el desgaste 
en seco, tan solo se aprecian algunas picaduras provocadas por el medio agresivo de pH 
ácido. 
La anchura del surco de desgaste -50 m- es del mismo orden a la obtenida en los 
ensayos en seco, en donde se registraban anchuras medias comprendidas entre  
20-60 m para los ensayos realizados con una carga aplicada de 50 mN y  
100-500 ciclos, respectivamente.  
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El análisis EDS realizado en el interior del mismo, indica un mecanismo de degaste de 
tipo oxidativo con presencia de oxígeno en el interior de la huella, aunque en menor 








Figura 111. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC de referencia tras los ensayos de deslizamiento en 
medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Por el contrario, la huella de desgaste correspondiente a la muestra C5, implantada solo 
con cromo, tras los ensayos de tribocorrosión a potencial a circuito abierto presenta 
características similares a la obtenida en los ensayos de desgaste en seco, figura 112. En 
este caso, la profundidad del surco es de 48 nm y su anchura es de aproximadamente 
47 m, valor que no difiere significativamente de los obtenidos en desgaste en seco bajo 
cargas de 50 mN para 100-500 ciclos donde la anchura de la huella está comprendida 
entre 15-70 m. 
En la figura 112, se distinguen arañazos que discurren paralelos a la dirección de 
deslizamiento propios de un desgaste abrasivo. No obstante, el análisis EDS realizado 
en zonas diferentes del surco de desgaste, indica un bajo contenido en oxígeno  4% at., 
en comparación con la muestra ensayada en seco que es  11% at. lo que podría estar 
relacionado con el menor calentamiento local de la superficie del material durante los 
ensayos de desgaste en seco. El tipo de desgaste es abrasivo, análogo al ensayo en seco, 





Composición (% at.) 
Ni O 
93.52 6.48 
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Figura 112.  Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con Cr+-muestra C5- tras los ensayos de 
deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
La muestra N1, implantada con nitrógeno a 70 KeV, presenta una huella de desgaste 
apenas visible, figura 113, que se manifiesta como un pulido superficial. Su morfología 
superficial y composición, cambian notablemente respecto al ensayo en seco. En dicho 
ensayo en seco, en el surco de desgaste, se distinguían arañazos paralelos al 
deslizamiento característicos del proceso abrasivo, que no se aprecian en este caso.  
La anchura del surco obtenida tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido y en 
condiciones de potencial a circuito abierto es de 45 m, valor superior al obtenido en 
los ensayos de desgaste en seco donde para cargas de 50 mN y 100-500 ciclos la 
anchura de los surcos es de 7-17 m, respectivamente. Su profundidad es prácticamente 
la mitad del valor descrito para el surco correspondiente a la muestra 
Ni-EC en condiciones similares. Esta profundidad, del orden de 80 nm, indica que solo 
una parte de la capa implantada ha sido eliminada, ya que el máximo contenido de 
nitrógeno se localizaba a una profundidad de 78 nm y se anula completamente a una 
profundidad de 200 nm según los resultados del análisis GDL (figura 53). 
Composición (% at.) 
Ni O Cr 
92.12 2.80 5.08 
95.25 2.02 2.73 
92.56 4.03 3.41 
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Además, el contenido de nitrógeno en el surco de desgaste en seco era superior al 
registrado en el surco tras el ensayo de tribocorrosión bajo potencial a circuito abierto, 
12% at. y 4% at., respectivamente. El contenido en nitrógeno en el interior del surco, 
resultado del ensayo de tribocorrosión, es menor que el descrito en los perfiles de 
concentración obtenidos por GDL para esa profundidad. Esto es debido a que los 
análisis EDS están realizados a 15 KeV, tensión para la cual el haz alcanza una 
profundidad superior al espesor de la capa tratada que queda en el surco. Se trata por 
tanto de un análisis cualitativo que podría estar indicando la concentración de nitrógeno 
que proviene de profundidades superiores a los 100 nm, dado que concentraciones de 








Figura 113. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de las superficies de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con N+ -muestra N1- tras los ensayos de 
deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Para la muestra NC1 -co-implantada con Cr+/N+ a alta energía de implantación de N+ 
(70 KeV)-, el surco resultante del ensayo de desgaste en la disolución de pH ácido y en 
el potencial de circuito abierto, presenta arañazos paralelos a la dirección del 
deslizamiento característicos de un proceso de abrasión por dos cuerpos, figura 114. 
Para esta condición de co-implantación la anchura y la profundidad del surco son del 
orden de 44 m y 49 nm, respectivamente. Según los análisis GDL realizados 
previamente, figura 61, a dicha profundidad la concentración de Cr y N es de 35 % at., y 
20 % at, respectivamente.  
El análisis EDS indica que el contenido de nitrógeno y cromo disminuyen en el interior 
del surco en comparación con el borde y la zona aneja coincidiendo, de forma 
cualitativa, con los análisis de GDL realizados previamente donde la incorporación de 
cromo y nitrógeno es menor en la superficie del níquel y, describiendo además un 
Composición (% at.) 
Ni O N 
93.30 2.37 4.33 
83.47 11.08 5.45 
81.02 7.12 11.86 
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mayor contenido en oxígeno en la zona de los bordes de la huella de desgaste. Si se 
compara la composición obtenida mediante EDS con el perfil de composición descrito 
en GDL se observa que la composición de 17% at. N, 2% at. Cr se correspondería a 
la composición localizada a una profundidad de 150 nm. Esto implica que, al igual que 
sucedía para el Ni-EC implantado con nitrógeno, el análisis cualitativo realizado 
mediante EDS obtiene información de una profundidad mayor derivada del potencial de 
aceleración empleado para el microanálisis. 
De acuerdo a la morfología del surco el mecanismo de desgaste es de tipo abrasivo, en 
contraposición al mecanismo abrasivo-oxidativo que se observaba en el ensayo de 












Figura 114. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV -muestra NC1- tras 
los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Por el contrario, para la muestra NC4, co-implantada con una menor energía de 
implantación de N+, 30 KeV, la morfología del surco cambia respecto al ensayo en seco 
y a la muestra descrita en párrafos anteriores en medio ácido, figura 115. Su anchura  
-40 m-, y profundidad -48 nm- es del mismo orden que en la muestra NC1 evaluada 
anteriormente. En cambio, la anchura del surco de desgaste es ligeramente superior a la 
obtenida en la misma muestra en el ensayo de desgaste en seco donde este parámetro 
era del orden de 10-30 m para 50 mN de carga deslizada y 100-500 ciclos, 
respectivamente. 
Además, en dicha figura 115 se observa un surco de aspecto suave característico de un 
efecto de pulido de la superficie, similar al de la muestra N1 -figura 113-, en cuyos 
bordes se distingue la acumulación de material.  
Composición (% at.) 
Ni O N Cr 
77.81 0 18.38 3.85 
82.14 1.96 15.13 0.76 
78.51 5.62 14.66 1.21 
a) 
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La composición en las distintas zonas del surco de desgaste indica la misma 
composición en el interior del surco que en los bordes, hecho que sugiere que se trate en 
realidad de material del interior del surco acumulado en sus bordes. No obstante, llama 
la atención la ausencia de nitrógeno y el bajo contenido de cromo en el interior del 
surco, dada la profundidad del mismo, 50 nm. A dicha profundidad, según los perfiles 
de GDL, estaríamos en las proximidades del máximo de concentración de ambos 
elementos que para esta muestra se encuentran solapados. Al igual que en muestras 
anteriores los análisis EDS indican una composición que corresponde a una profundidad 
de análisis de 150 nm, según los análisis GDL, figura 61, donde la presencia de cromo 
y nitrógeno es prácticamente nula. Por tanto, conviene recordar una vez más que la 









Figura 115. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV -muestra NC4- tras 
los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Finalmente, la muestra NC6 análoga a la muestra NC4, pero con el orden de 
implantación invertido, N+ seguido de Cr+, presenta una huella de desgaste con arañazos 
paralelos a la dirección de deslizamiento, figura 116, sugiriendo un mecanismo de 
desgaste abrasivo. La anchura del surco, 40 m, se encuentra en el mismo rango que el 
obtenido en el ensayo de desgaste en seco (20-50 m; 100-500 ciclos de deslizamiento). 
El análisis EDS realizado dentro y fuera del surco muestra de forma cualitativa una 
disminución en el contenido de cromo en el interior del mismo, mientras que el 
contenido de nitrógeno, níquel y oxígeno se mantienen constante. 
Composición (% at.) 
Ni O N Cr 
97.77 1.41 0.79 0.02 
77.01 3.25 14.39 5.36 
98.56 1.43 - 0.01 
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Al igual que sucede para las demás condiciones de co-implantación evaluadas el 
mecanismo de desgaste observado tras los ensayos de tribocorrosión a potencial a 








Figura 116. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ y modificando el orden de 
iones -muestra NC6- tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a 
circuito abierto. 
6.4.2. Ensayos bajo control potenciostático catódico.  
La aplicación de un potencial catódico durante los ensayos de tribocorrosión permite 
evaluar el desgaste cuando las condiciones del tribocontacto cambian por efecto del 
medio, pero, suprimiendo su actividad corrosiva. Por esta razón, el comportamiento 
frente al desgaste de los materiales puede diferir del que se describe en condiciones de 
ensayo de potencial de circuito abierto. Cabe destacar que la aplicación del potencial 
catódico modifica el estado superficial del material, estableciendo unas condiciones de 
contacto diferentes a las que se dan cuando un sistema se corroe libremente. En estas 
condiciones, la pérdida total del material se deberá únicamente a la componente debida 
a efectos mecánicos, W, pero teniendo en cuenta el efecto de lubricación ejercido por el 
medio. Esta metodología de ensayo permite estimar la contribución del desgaste 
mecánico, al desgaste total, que se produce en un proceso de tribocorrosión [171].  
Con el fin de estimar el volumen desgastado debido únicamente a efectos mecánicos, 
W, se aplicó un potencial de -0.230 V/SCE, para obligar a las muestras a comportarse 
como un cátodo inhibiendo su disolución. 
La variación de los coeficientes de fricción obtenidos bajo control potenciostático 
catódico, figura 117, muestran cambios respecto de los ensayos realizados en seco en 
las mismas condiciones de carga y de deslizamiento. Debido al efecto de lubricación 
Composición (% at.) 
Ni O N Cr 
89.87 1.30 4.48 4.35 
93.64 1.89 4.19 0.28 
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que ejerce el medio, los coeficientes de fricción registrados son más bajos que los 
registrados en desgaste en seco, al igual que sucedía en los ensayos a potencial a 
circuito abierto. En general, se observa que para todas las condiciones de implantación 
iónica el coeficiente de fricción después de la etapa inicial de rodadura, describe un 
valor del COF que se mantiene constante hasta el final del ensayo de deslizamiento. No 
obstante, la muestra C5, implantada con Cr+, exhibe algunas diferencias respecto a este 
comportamiento descrito. Su COF aumenta progresivamente durante los primeros 










Figura 117. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico en medio ácido; dcha.) desgaste en seco. 
Por otro lado al comparar los COF obtenidos bajo control potenciostático catódico y 
potencial a circuito abierto, figura 118, se observa que para el Ni-EC implantado con 
Cr+ y co-implantado con Cr+/N+ en las muestras C5, NC1 y NC6 respectivamente, el 
COF registrado bajo control potenciostático catódico es inferior al registrado a potencial 
a circuito abierto, sugiriendo que la supresión de la reacción anódica de disolución del 
metal modifica el tribocontacto, registrando exclusivamente el efecto lubricante que 
ejerce el medio. 
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Figura 118. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico; dcha.) tribocorrosión a potencial a circuito abierto en 
medio ácido. 
La figura 119 muestra la topografía y el perfil de las huellas de desgaste, obtenidas 
mediante perfilometría confocal a 50 aumentos correspondientes al ensayo realizado en 
condiciones de polarización catódica de la muestra NC1, co-implantada con Cr+/N+ a 
energías de 70 KeV. En dicha figura se aprecia que al igual que en el ensayo realizado 
en condiciones de potencial de circuito abierto el perfil de la huella muestra dos picos 
muy pronunciados en los bordes que característicos de materiales que presentan una 
deformación plástica bajo condiciones de carga. 
 














Figura 119. A) topografía, b) vista 
isométrica; c) perfil de la huella generada 
tras el ensayo deslizamiento en medio 
ácido bajo control potenciostático 
catódico para el Ni-EC  
co-implantado con Cr+/N+ a energías de 
70 KeV de N+ - muestra NC1-. Imágenes 
tomadas con el objetivo X50EPI.              
A)  B)  















































Capítulo 6: Resultados y discusión 
199 

















































En la figura 120, se comparan la anchura y la profundidad de los surcos de desgaste 
resultantes de los ensayos de desgaste en un medio ácido bajo control potenciostático 
catódico. Las muestras N1 y NC1, implantada con N+ y co-implantada con Cr+/N+ a 
altas dosis y energías de 70 KeV, mejoran el comportamiento al desgaste bajo control 
potenciostático. Tanto la anchura como la profundidad de los surcos disminuyen casi a 
la mitad respecto del surco descrito en el Ni-EC de referencia evaluado en las mismas 
condiciones. Por el contrario, al disminuir la energía de implantación de N+ en la co-
implantación; cambiar el orden de los iones implantados; e, implantar sólo Cr+, no 
promueve mejoras significativas ya que tanto la anchura como la profundidad de los 
surcos de desgaste son análogos a la muestra sin implantar.  
 
Figura 120. Comparación de: izqda.) anchura de los surcos de desgaste; dcha.) 
profundidad de los surcos de desgaste tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido 
bajo control potenciostático catódico. 
La tasa de desgaste, figura 121, confirma el comportamiento descrito por la anchura y la 
profundidad del surco de desgaste. Es decir, solo para las muestras implantadas con 
nitrógeno, muestra N1, y co-implantadas con cromo y nitrógeno en las condiciones de la 
muestra NC1, se obtiene una disminución significativa de la tasa de desgaste respecto 
del material de referencia. El resto de condiciones de co-implantación –muestras NC4 y 
NC6- presentan tasas de desgaste análogas al Ni-EC sin tratar, mientras que la muestra 
C5 apenas presenta una ligera disminución de la misma.  
Este comportamiento es análogo al descrito en el ensayo de desgaste en seco, en donde 
las tasas de desgaste se estimaban por el método de la energía disipada. 
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Figura 121. Tasa de desgaste tras los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo 
control potenciostático catódico. 
Estos resultados revelan que, al inhibir el proceso corrosivo, el mecanismo de desgaste 
vuelve a estar principalmente controlado por la dureza, es decir por la presencia de 
nitruros. Por eso, las muestras implantadas con N+ y co-implantadas con Cr+/N+  a 
energías de implantación de N+ de 70 KeV y dosis que presentaban la mayor 
concentración de nitruros en la zona tratada Ni3N y Ni4N, (muestra N1) y CrN y  
-Cr2N (muestra NC1) son las que poseen un mejor comportamiento al desgaste en 
estas condiciones de ensayo. 
El análisis realizado mediante SEM del surco de desgaste para la muestra de referencia 
Ni-EC, figura 122, difiere del obtenido en los ensayos de desgaste en seco en donde se 
apreciaba un surco con arañazos paralelos a la dirección del movimiento como resultado 
un proceso de desgaste abrasivo [160]. En este ensayo realizado bajo control 
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Figura 122. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC de referencia tras los ensayos de tribocorrosión en 
medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
Por el contrario, la muestra C5, implantada solo con Cr+ en condiciones de saturación, 
presenta las líneas características de abrasión, figura 123. En general la composición 
dentro y fuera del surco es análoga, aunque en algunas zonas, se distinguen la presencia 
de algunos óxidos. Por otra parte, en el interior del surco el contenido de cromo 
disminuye debido a que tras el deslizamiento la capa implantada ha desaparecido casi en 
su totalidad. Ello es debido a que la profundidad del surco es de 100 nm, y dado que la 
concentración máxima de cromo se alcanzaba a 40 nm aproximadamente y desaparecía 
completamente a una profundidad de 150 nm, estaríamos ante la cola del perfil de 









Figura 123. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con Cr+ -muestra C5- tras los ensayos de 
tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 




Composición (% at.) 
Ni O Cr 
92.93 0.74 6.33 
97.36 1.88 0.77 
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El surco de desgaste correspondiente a la muestra NC1, co-implantada, con Cr+/N+ a 70 
KeV, muestra un aspecto muy pulido, figura 124. Este aspecto difiere notablemente del 
descrito en el ensayo en seco, y es similar al del ensayo realizado en condiciones de 
OCP. 
Los análisis de EDS revelan que en el interior del mismo hay una disminución de 
nitrógeno y cromo respecto del área aneja. La profundidad media de este surco es del 
orden de 50 nm, lo que indicaría que la capa superficial donde se localizaba el pico 
máximo de cromo ya se ha eliminado dado que éste se localiza a una profundidad de  
32 nm, mientras que aún no se ha alcanzado la zona donde la concentración del 








Figura 124. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV, -muestra NC1- 
tras los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático 
catódico. 
A continuación, la huella de desgaste generada tras los ensayos de tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico correspondiente a la muestra NC4 (figura 125), Ni-EC 
co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV de nitrógeno, presenta, al igual que sucedía en 
condiciones de potencial a circuito abierto, un surco compuesto por oxígeno y níquel. 
La profundidad del surco excede el espesor en donde el cromo y el nitrógeno 
alcanzaban su máxima concentración, 29 nm en ambos casos, por lo que resulta lógica 




Composición (% at.) 
Ni O Cr N 
86.75 0.53 1.13 11.61 
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Figura 125. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ 30 KeV -muestra NC4- tras 
los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
Finalmente, en la muestra NC6, tratadas en condiciones de implantación análogas a la 
NC4, pero con el orden de implantación de los iones invertido, sí se identifica un surco 
de desgaste muy bien definido, de una elevada rugosidad, resultado de un profundo 
micro-arado, figura 126. Su aspecto cambia notablemente respecto del ensayo realizado 
en condiciones de OCP. En dichas condiciones el surco de desgaste se caracterizaba por 
la presencia de arañazos paralelos característicos de un desgaste de tipo abrasivo, con 
una anchura de surco de aproximadamente 40 m y una profundidad de 50 nm. No 
obstante, en condiciones potenciostáticas aunque la anchura del surco es también de  








Figura 126. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ modificando el orden de 
iones -muestra NC6- tras los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control 
potenciostático catódico. 
Composición (% at.) 
Ni O Cr N 
75.77 2.66 4.25 17.32 
92.92 3.51 0.19 3.39 
75.89 26.79 0.29 0.03 
90.29 2.99 0.50 6.22 
Composición (% at.) 
Ni O Cr N 
93.73 0.86 3.52 1.89 





































Ni-EC           N1            NC1          NC4          NC6          C5
Muestras
La comparación de los volúmenes desgastados obtenidos a potencial a circuito abierto y 
bajo control potenciostático catódico, Vt y W respectivamente, para cada una de las 













Figura 127. Comparación del volumen desgastado por efecto mecánico “puro” (W) y 
volumen desgastado en condiciones de potencial a circuito abierto (VT) para las 
diferentes muestras evaluadas. 
 
La muestra N1, implantada solo con nitrógeno, muestra que el volumen desgastado por 
efecto mecánico en presencia del medio, W, es menor que el registrado en el ensayo de 
desgaste a potencial de circuito abierto. Ello implica, que la disolución de pH igual a 5 
en la que tiene lugar el deslizamiento tiene una importante contribución, aumentando el 
volumen de material eliminado. Es decir, tanto el término C como el S contribuyen a 
acelerar la pérdida de material en la muestra implantada solo con nitrógeno. Tanto el 
desgaste mecánico se acelera por efecto de la corrosión, Sw, como se produce una 
aceleración de la corrosión debido al efecto mecánico, Sc. Es decir, cuando se inhibe la 
corrosividad del medio en el ensayo bajo control potenciostático catódico, las 
propiedades mecánicas, es decir los nitruros, parecen dominar la respuesta del sistema. 
Dada la mayor dureza de estas muestras, se observa una mejora en la resistencia al 
desgaste. 
Por el contrario, para las muestras implantadas con Cr+ y co-implantadas con Cr+/N+, 
independientemente del orden de los iones implantados, muestras NC4 y NC6, muestran 
el comportamiento contrario. El volumen total desgastado bajo control potenciostático 
catódico (W) es mayor que el obtenido bajo potencial a circuito abierto (Vt), esto 
sugiere que el medio agresivo, no influye negativamente en el fenómeno de 
tribocorrosión, como sucede en la muestra N1, sino todo lo contrario. La presencia de 
óxido de cromo, modifica el tribocontacto disminuyendo el desgaste en presencia del 
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medio agresivo. Es decir, el término sinérgico de aceleración del desgaste debido a la 
corrosión, Sw, adquiere un valor ligeramente negativo, motivo por el cual el volumen 
total desgastado es menor que cuando se inhibe la oxidación del material. 
Finalmente, entre todas las muestras evaluadas, la co-implantación con Cr+/N+ realizada 
a 70 KeV, muestra NC1, permite conjugar una buena resistencia al desgaste y a la 
corrosión, como consecuencia de la formación de nitruros de níquel y de óxidos de 
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Las principales conclusiones que se extraen del trabajo realizado son: 
Ni-EC implantado con Cr+ 
1. La implantación con cromo a una energía de 140 KeV y dosis de 
3·1017 iones de Cr+/cm2 promueve la incorporación del mayor porcentaje de cromo en la 
matriz de níquel -35% at. Cr a 40 nm de profundidad-. La implantación de cromo a 
mayores energías y menores dosis modifica el perfil de implantación reduciendo el 
contenido de cromo incorporado y aumentando la profundidad en la que se localiza su 
máximo de concentración. 
2. La implantación de cromo a una energía de 140 KeV y dosis de 
3·1017 iones Cr+/cm2 refuerza el carácter protector de la capa pasiva del Ni como 
resultado de la formación de Cr2O3 y Cr(OH)3, mejorando la estabilidad química del  
Ni-EC en una solución de pH 5. Mientras el Cr2O3 disminuye la susceptibilidad al 
ataque localizado, aumentando el potencial de picadura; el Cr(OH)3 disminuye la 
densidad de corriente de pasividad, con el consiguiente aumento de la propiedad barrera 
del recubrimiento.  
3. Por el contrario, la implantación de Cr+ no promueve cambios en la dureza del 
Ni-EC y, como consecuencia, no mejora el comportamiento frente al desgaste en seco ni 
en medios ácidos dando lugar a un mecanismo de desgaste análogo al Ni-EC sin tratar 
donde predomina un desgaste de tipo abrasivo-oxidativo. 
Ni-EC implantado con N+ 
4. La implantación con nitrógeno a 70 KeV y una dosis de 3·1017 iones de N+/cm2 
promueve la mayor incorporación de este elemento en el Ni-EC. La concentración 
máxima de nitrógeno es de 29% at. y se localiza a una profundidad de 78 nm. Una 
disminución de la dosis y/o la energía de implantación disminuye la concentración de 
nitrógeno y la profundidad a la que se encuentra su máximo de concentración. 
5. Para las condiciones óptimas de implantación de nitrógeno se promueve la 
formación de nitruros de níquel -Ni3N y Ni4N-, que aumentan la dureza del Ni-EC y la 
resistencia al desgaste en seco, pero empeora su resistencia a la corrosión.  Este efecto 
pernicioso en la resistencia a la corrosión promueve una menor resistencia al desgaste 
en disoluciones de pH igual a 5, como consecuencia de su mayor actividad 
electroquímica. El mecanismo de desgaste en este caso es de tipo abrasivo.  
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Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ 
6. La co-implantación de cromo y nitrógeno produce dos picos de concentración en 
el perfil de composición. Dependiendo de la energía y de las dosis de implantación 
utilizadas, los máximos de cada uno de los elementos pueden estar separados o 
completamente solapados. 
Para las energías y dosis de implantación de cromo de 140 KeV y  
3·1017 iones de Cr+/cm2 y, de nitrógeno 70 KeV y 3·1017 iones de N+/cm2 se obtienen 
dos máximos de 33% at. Cr y 36% at. N localizados a 32 nm y 100 nm de profundidad, 
respectivamente.  
7. La co-implantación de ambos elementos promueve la formación de óxidos e 
hidróxidos de cromo de tipo -Cr2O3 y Cr(OH)3-, nitruros de níquel -Ni3N y Ni4N- y 
nitruros de cromo --Cr2N y CrN-. Los primeros, refuerzan la capa pasiva nativa del  
Ni-EC mejorando el comportamiento frente a la corrosión mientras que la presencia de 
nitruros de níquel y de cromo aumentan la dureza y mejoran la resistencia al desgaste. 
El mecanismo de desgaste es de tipo abrasivo. 
8. El cambio de orden de los iones implantados modifica la microestructura y, no 
promueve el endurecimiento necesario para mejorar, de forma significativa, la 
resistencia al desgaste. 
9. La co-implantación de cromo y nitrógeno, en condiciones óptimas mejora el 
comportamiento a tribocorrosión en soluciones de pH ligeramente ácidas. La estabilidad 
química que le confiere la capa reforzada de óxidos de cromo y el endurecimiento 
superficial producido por la formación de nitruros de níquel y cromo hacen que el  
Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a energías de 140 KeV y dosis altas presente una 
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Figura 54. Perfiles de implantación de N+ en Ni-EC para dosis de 3·1017 iones N+/cm2 a 
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Figura 66. Difractograma de rayos X del Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ con 
diferente orden de implantación de los iones –muestras NC4 y NC6-. 
Anexo 1: Figuras y tablas 
 235 
 
Figura 67. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV -muestra NC1- y 
sus correspondientes ajustes a) Ni 2p; b) N 1s; c) Cr 2p; d) O 1s.  
Figura 68. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV -muestra NC4- y 
sus correspondientes ajustes a) Ni 2p; b) N 1s; c) Cr 2p; d) O 1s. 
Figura 69. Ventanas de alta resolución tras 11 min de decapado con Ar de los 
elementos analizados en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV modificando el 
orden de los iones -muestra NC6- y sus correspondientes ajustes a) Ni 2p, b) N 1s;  
c) Cr 2p; d) O 1s. 
Figura 70. Espectros experimentales y simulaciones en SIMNRA de las muestras de 
 Ni-EC co- implantados con Cr+/N+ para las muestras NC1, NC5, NC4 y NC6 a energías 
de resonancia de RBS: izqda.) 8.9 MeV; dcha.) 2.6 MeV. 
Figura 71. Perfil de composición obtenido a partir de RBS en las muestras de Ni-EC 
co-implantado con Cr+/N+: NC1, NC5, NC4 y NC6 a energías del haz de: 
izqda.) 8.9 MeV; dcha.) 2.6 MeV. 
Figura 72. Ni-EC implantado con Cr+ en medios neutros: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Figura 73. Ni-EC implantado con Cr+ en medios ácidos: a) curvas de polarización;  
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Figura 74. Diagrama de equilibrio -Pourbaix- para: izqda.) níquel puro-agua; dcha.) 
sistema cromo-agua a 25 ºC en soluciones que contienen cloro. 
Figura 75. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC 
implantadas con Cr+. 
Figura 76. Ni-EC implantado con N+ en medios neutros: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación.  
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Figura 77. Ni-EC implantado con N+ en medios ácidos: a) curvas de polarización; 
b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de corriente de 
pasivación. 
Figura 78. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC 
implantadas con N+. 
Figura 79. Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ en medios neutros: a) curvas de 
polarización; b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de 
corriente de pasivación. 
Figura 80. Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ en medios ácidos: a) curvas de 
polarización; b) potencial de corrosión; c) potencial de picadura; d) densidad de 
corriente de pasivación.  
Figura 81. Curvas de polarización en medios alcalinos para las muestras de Ni-EC  
co-implantadas con Cr+/N+. 
Figura 82. Voltamograma en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC. 
Figura 83. Voltamograma en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC implantado con N+  
-muestra N1-. 
Figura 84. Voltamogramas en medios ácidos -pH 5- del Ni-EC implantado con Cr+ 
(muestra C5) y co-implantadas con Cr+/N+ (muestras NC1, NC4 y NC6). 
Figura 85. Variación de la dureza en el Ni-EC de referencia.  
Figura 86. Variación de la dureza del Ni-EC implantado con Cr+ -muestras C1, C3, C4 
y C5-.  
Figura 87. Variación de la dureza del Ni-EC implantado con N+: a) a energías de  
70 KeV variando la dosis de implantación de N+; b) a dosis de 3·1017iones N+/cm2 
variando la energía de implantación de N+. 
Figura 88. Variación de la dureza del Ni-EC co-implantado con Cr+ y N+: a) energías 
de 70 KeV variando la dosis de implantación de N+; b) dosis de 3·1017iones N+/cm2 
variando la energía de implantación de N+; c) energías de 30 KeV y dosis de  
3·1017iones N+/cm2 variando el orden de implantación de los  
Figura 89. Variación del COF para 100 ciclos: izqda.) 20 mN; dcha.) 50 mN de carga. 
Figura 90. Variación del COF para 500 ciclos: izqda.) 20 m; dcha.) 50 mN de carga. 
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Figura 91. Para el Ni-EC de referencia: izqda.) valores medios de las anchuras de los 
surcos de desgaste; dcha.) ajuste lineal de la anchura del surco frente a la energía 
disipada.  
Figura 92. Topografía confocal del surco de desgaste para el Ni-EC de referencia. 
Imagen tomada con objetivo X50EPI.  
Figura 93. Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS tras los ensayos 
desgaste en seco del Ni-EC. 
Figura 94. Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 -muestra C5-. 
Figura 95. Izqda.) ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el Ni-EC 
de referencia y Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 -muestra 
C5-. 
Figura 96. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia y 
Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 -muestra C5-. Imágenes 
obtenidas con el objetivo X50EPI. 
Figura 97. Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS tras los ensayos 
desgaste en seco del Ni-EC implantado con Cr+ a 140 KeV y 3·1017 iones Cr+/cm2 
-muestra C5-. 
Figura 98. Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC implantado con N+ -muestras N1 y N4-. 
Figura 99. Izqda.) ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el 
Ni-EC de referencia y Ni-EC implantado con N+ -muestras N1 y N4-. 
Figura 100. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia 
y Ni-EC implantado con N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2, -muestra N1-. Imágenes 
obtenidas con el objetivo X50EPI. 
Figura 101. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS tras los ensayos de 
desgaste en seco del Ni-EC implantado con N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2 
-muestra N1-. 
Figura 102. Valores medios de las anchuras de los surcos de desgaste para el Ni-EC de 
referencia y Ni-EC co- implantado con Cr+/N+-muestras NC1, NC5, NC4 y NC6-. 
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Figura 103. Izqda.) ajuste lineal; dcha.) estimación de la tasa de desgaste para el Ni-EC 
de referencia y Ni-EC co- implantado con Cr+/N+-muestras NC1, NC5, NC4 y NC6. 
Figura 104. Topografía confocal de los surcos de desgaste para el Ni-EC de referencia 
y Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2, -muestra NC1-. 
Imágenes obtenidas con el objetivo X50EPI. 
Figura 105. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS tras los ensayos desgaste 
en seco del Ni-EC co- implantado con Cr+/N+ a 70 KeV y 3·1017 iones N+/cm2  
-muestra NC1-. 
Figura 106. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico en medio ácido; dcha.) desgaste en seco. 
Figura 107. Variación del potencial a circuito abierto respecto del tiempo durante los 
ensayos de deslizamiento en medio ácido. 
Figura 108. A) topografía, b) vista isométrica; c) perfil de la huella generada tras el 
ensayo de deslizamiento en medio ácido a potencial a circuito abierto para el Ni-EC  
co-implantado con Cr+/N+ a energías de 70 KeV de N+ -muestra NC1-. Imágenes 
tomadas con el objetivo X50EPI. 
Figura 109. Comparación de: izqda.) Anchuras de los surcos de desgaste; dcha.) 
profundidades obtenidas en los surcos de desgaste tras el deslizamiento en medio ácido 
a potencial a circuito abierto. 
Figura 110. Tasa de desgaste tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido a 
potencial a circuito abierto. 
Figura 111. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC de referencia tras los ensayos de deslizamiento en medio 
ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Figura 112. Micrografías electrónicas de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con Cr+-muestra C5- tras los ensayos de 
deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Figura 113. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con N+ -muestra N1- tras los ensayos de 
deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
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Figura 114. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV -muestra NC1- tras 
los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Figura 115. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 30 KeV -muestra NC4- tras 
los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a circuito abierto. 
Figura 116. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ y modificando el orden de 
iones -muestra NC6- tras los ensayos de deslizamiento en medio ácido bajo potencial a 
circuito abierto. 
Figura 117. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico en medio ácido; dcha.) desgaste en seco. 
Figura 118. Variación del COF durante los ensayos de: izqda.) tribocorrosión bajo 
control potenciostático catódico; dcha.) tribocorrosión a potencial a circuito abierto en 
medio ácido. 
Figura 119. A) Topografía, b) vista isométrica; c) perfil de la huella generada tras el 
ensayo deslizamiento en medio ácido bajo control potenciostático catódico para el  
Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a energías de 70 KeV de N+ -muestra NC1-. Imágenes 
tomadas con el objetivo X50EPI.              
Figura 120. Comparación de: izqda.) anchura de los surcos de desgaste; 
dcha.) profundidad de los surcos de desgaste tras los ensayos de deslizamiento en medio 
ácido bajo control potenciostático catódico. 
Figura 121. Tasa de desgaste tras los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo 
control potenciostático catódico. 
Figura 122. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC de referencia tras los ensayos de tribocorrosión en 
medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
Figura 123. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC implantado con Cr+ -muestra C5- tras los ensayos de 
tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
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Figura 124. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ a 70 KeV, -muestra NC1- tras 
los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
Figura 125. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ 30 KeV -muestra NC4- tras 
los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control potenciostático catódico. 
Figura 126. Micrografía electrónica de barrido y análisis EDS de la superficie de 
desgaste generada en el Ni-EC co-implantado con Cr+/N+ modificando el orden de iones 
-muestra NC6- tras los ensayos de tribocorrosión en medios ácidos bajo control 
potenciostático catódico. 
Figura 127. Comparación del volumen desgastado por efecto mecánico “puro” (W) y 
volumen desgastado en condiciones de potencial a circuito abierto (VT) para las 
diferentes muestras evaluadas. 
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N1. 
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